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Prof. Manfred H. Wagner studierte Physik und Physikalische Chemie an der Univer-
sität Stuttgart und der Oregon State University, Corvallis/USA. Nach der Promoti-
on zum Dr.-Ing. (1976) an der Universität Stuttgart auf dem Gebiet der rheologisch-
thermodynamischen Modellbildung in der Kunststoffverarbeitung war er bis 1979
wissenschaftlicher Assistent am Institut für Polymere der Eidgenössischen Techni-
schen Hochschule Zürich. Danach folgte eine neunjährige Industrietätigkeit bei der
damaligen Hoechst-Tochter SIGRI GmbH (heute SGL Carbon AG) in der Elek-
trographitentwicklung mit vielfältigen internationalen Aufgaben. Daneben war er
Lehrbeauftragter der Universität Erlangen-Nürnberg für das Fachgebiet Rheologie
der Polymerschmelzen.
1988 wurde er an die Universität Stuttgart auf die Professur für Numerische Strö-
mungsmechanik/Rheologie berufen. In Stuttgart beschäftigte sich Prof. Wagner mit
der Entwicklung von numerischen Verfahren zur Simulation von Deformations- und
Strömungsvorgängen in hochviskosen newtonschen und nicht-newtonschen Flüssig-
keiten und mit der Entwicklung rheologischer Stoffgesetze für makromolekulare
Flüssigkeiten, wie sie in der Polymererzeugung und -verarbeitung, aber auch in
der Bio- und Medizintechnik auftreten. 1998-99 war er Dekan der Fakultät Ver-
fahrenstechnik und Technische Kybernetik der Universität Stuttgart. 1999 folg-
te er einem Ruf der TU Berlin und leitet seitdem das Fachgebiet Polymertech-
nik/Polymerphysik des Instituts für Werkstoffwissenschaften und -technologien.
Zahlreiche Publikationen auf so verschiedenen Fachgebieten wie Festkörperphysik,
Numerische Strömungsmechanik, Rheologie polymerer Schmelzen, Kunststoffverar-
beitung, Medizintechnik, Kunstkohle und Elektrographit belegen seine vielfältigen
wissenschaftlichen Aktivitäten. Von 1991 bis 2003 war Prof. Wagner Vorsitzender
der Deutschen Rheologischen Gesellschaft. Von 1996 bis 2005 war er Sekretär der
Europäischen Rheologischen Gesellschaft, 2005 bis 2009 war er deren Präsident.
Seit 2004 ist er Geschäftsführer des International Committee on Rheology. 1981
erhielt Prof. Wagner den Annual Award der British Society of Rheology, 2002 den
Swinburne Award des Institute of Materials, London, und 2011 den Weissenberg
Award der European Society of Rheology. Die East China University of Science and
Technology, Shanghai, ernannte ihn 2002 zum "Guest Professor".
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Vorwort des Herausgebers
Im Gegensatz zu niedermolekularen Stoffen kristallisieren Polymere nur selten vollständig.
Durch die gegenseitige räumliche Behinderung der langen Makromoleküle ist die Bildung
von Einkristallen stark gehindert. Ein charakteristisches Strukturelement von teilkristal-
linen Polymeren ist die lamellenartige Struktur eines Faltenkristalls mit angrenzenden
amorphen Bereichen. Vom isotaktischen Polypropylen (PP) sind vier Kristallmodifikatio-
nen bekannt, die α-, β-, γ- und die smektische Modifikation. Diese unterscheiden sich in
den kristallographischen Symmetrien und der Anordnung der isotaktischen Makromole-
küle. Mehrere Lamellen können vielfältig geordnete überlamellare Strukturen bilden. Ihre
Dimensionen reichen von kleinen Lamellenstapeln im Nanometerbereich bis zu großen
Sphärolithen mit Durchmessern von über 100 µm. Mechanische Eigenschaften und die
Transparenz hängen wesentlich von den Überstrukturen ab. Folglich nehmen Nukleie-
rungsmittel eine Schlüsselrolle bei der Optimierung mechanischer und optischer Eigen-
schaften ein. Sie erhöhen die Anzahl der Kristallisationskeime in der Schmelze und führen
zu einer feineren Textur. Die Größe der Sphärolithe und Kristallite wird drastisch re-
duziert und die Transparenz verbessert. Dabei haben sich Sorbitolderivate als besonders
effektive Nukleierungsmittel für PP erwiesen.
Bei der Weiterentwicklung und Qualifizierung von Nukleierungsmitteln wird meist die
Kristallisation der ruhenden Schmelze betrachtet. Es ist aber seit den bahnbrechenden
Arbeiten von Janeschitz-Kriegl und Mitarbeitern in den 1980er Jahren bekannt, dass Sche-
rung und Schergeschwindigkeit schon bei nicht-nukleiertem PP einen erheblichen Einfluss
auf die nachfolgende Kristallisation haben. Herr Dipl.-Ing. Alexander Kurz hat es sich
zur Aufgabe gemacht, die scherinduzierte Kristallisation von PP und ihre Abhängigkeit
von der Konzentration des neuesten Vertreters der Sorbitolderivate, des TBPMN, zu un-
tersuchen. Seine Forschungsergebnisse leisten einen wesentlichen Beitrag zum besseren
Verständnis dieser komplexen Zusammenhänge und besitzen eine beachtliche Relevanz
für die Polymertechnik.
Berlin, im September 2013 Manfred H. Wagner
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tersuchen. Seine Forschungsergebnisse leisten einen wesentlichen Beitrag zum besseren
Verständnis dieser komplexen Zusammenhänge und besitzen eine beachtliche Relevanz
für die Polymertechnik.
Berlin, im September 2013 Manfred H. Wagner
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Kurzfassung
Kunststofferzeugnisse aus Polypropylen besitzen auf Grund der großen Produkt-
und Eigenschaftsvielfalt einen enormen Verbreitungsgrad. Als teilkristalliner Ther-
moplast zeichnet sich isotaktisches Polypropylen (iPP) zudem durch zwei dominie-
rende Kristallmodifikationen (α-iPP und β-iPP) mit unterschiedlichen Strukturen
und Eigenschaften aus. Die Verarbeitungsverfahren erstrecken sich vom Spritzgie-
ßen über das Blasformen bis hin zum Tiefziehen und Schweißen. Dabei wird der
Kunststoff einer großen Scherdeformation unterworfen, die einen prägenden Ein-
fluss auf die Mikrostruktur und auf die makroskopischen Eigenschaften hat. Eine
gleichzeitig zur Abkühlung einwirkende Scherdeformation kann die Kristallisation
beschleunigen und Gefügeorientierungen hervorrufen. Der Einsatz und die stetige
Verbesserung von Sorbitol-Derivaten als Nukleierungsmittel in iPP ist von hoher
technischer und wirtschaftlicher Bedeutung. Mit ihrer Verwendung wird eine Gefü-
geverbesserung sowie eine gezielte Beeinflussung der mechanischen und optischen
Eigenschaften angestrebt.
Ziel dieser Arbeit ist es, für isotaktisches Polypropylen (α-iPP) das Phasenverhal-
ten und die Nukleierungswirkung der aktuellen Sorbitol-Entwicklung 1,2,3-trideoxy-
4,6:5,7-bis-O-[(4-propylphenyl)-methylen]-nonitol (TBPMN) eingehend thermody-
namisch, rheologisch und röntgenographisch zu charakterisieren.
Im Ergebnis konnten thermodynamische und linear-viskoelastische Untersuchun-
gen zur TBPMN-Ausscheidungsdynamik eine graduelle Zunahme der Umwandlung-
stemperaturen mit steigendem TBPMN-Anteil nachweisen. Ein Optimum von Kris-
tallinität und von Nukleierungseffizenz wird schon bei geringem TBPMN-Gehalt
erzielt und eine weitere Konzentrationserhöhung ermöglicht lediglich eine minimale
Steigerung der Nukleierungswirkung. Die iPP/TBPMN-Systeme zeichnen sich im
Zustand der homogenen Schmelze durch ein identisches linear-viskoelastisches Ver-
halten aus. Erst bei Erreichen der konzentrationsspezifischen Ausscheidungstem-
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peraturen tritt thermorheologisch komplexes Verhalten auf. Die Fibrillen-Struktur
des TBPMNs zeigt sich im van Gurp-Palmen-Plot durch Minima der Gelsteifigkeit.
Schon geringe TBPMN-Konzentrationen bewirken eine signifikante Beschleuni-
gung der Kristallisation. Bei Scherdeformationen mit konstanter Scherrate lässt sich
für alle nukleierten Systeme ein exponentieller Zusammenhang von Induktionszeit
und Scherrate feststellen. Dabei kann durch die Berechnung der Weissenberg-Zahlen
für nicht-modifiziertes iPP ein molekularer Bezug für den Übergang von punktför-
migen Keimen zu orientieren Kettensegmenten hergestellt werden. Im Gegensatz
zu der geringen Konzentrationsabhängigkeit bei Scherung mit konstanter Scherrate
führt eine kurzzeitige Scherung zu einer TBPMN-Abhängigkeit mit Potenzcharak-
ter. Die Induktionszeitabnahme erfolgt reziprok proportional zur Nukleierungsmit-
teloberfläche, so dass die Annahme eines epitaktischen Aufwachsens von iPP auf
TBPMN-Fibrillen bestätigt wird.
Durch Ex-situ-Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) wird eine deutliche Textur-
bildung in Abhängigkeit vom rheologischen Deformationsprofil nachgewiesen. Eine
detaillierte Analyse der kristallographischen Verzweigungsbildung von iPP zeigt,
dass diese unabhängig vom Nukleierungsmittel TBPMN und ausschließlich defor-
mationsbestimmt erfolgt.
iv
peraturen tritt thermorheologisch komplexes Verhalten auf. Die Fibrillen-Struktur
des TBPMNs zeigt sich im van Gurp-Palmen-Plot durch Minima der Gelsteifigkeit.
Schon geringe TBPMN-Konzentrationen bewirken eine signifikante Beschleuni-
gung der Kristallisation. Bei Scherdeformationen mit konstanter Scherrate lässt sich
für alle nukleierten Systeme ein exponentieller Zusammenhang von Induktionszeit
und Scherrate feststellen. Dabei kann durch die Berechnung der Weissenberg-Zahlen
für nicht-modifiziertes iPP ein molekularer Bezug für den Übergang von punktför-
migen Keimen zu orientieren Kettensegmenten hergestellt werden. Im Gegensatz
zu der geringen Konzentrationsabhängigkeit bei Scherung mit konstanter Scherrate
führt eine kurzzeitige Scherung zu einer TBPMN-Abhängigkeit mit Potenzcharak-
ter. Die Induktionszeitabnahme erfolgt reziprok proportional zur Nukleierungsmit-
teloberfläche, so dass die Annahme eines epitaktischen Aufwachsens von iPP auf
TBPMN-Fibrillen bestätigt wird.
Durch Ex-situ-Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) wird eine deutliche Textur-
bildung in Abhängigkeit vom rheologischen Deformationsprofil nachgewiesen. Eine
detaillierte Analyse der kristallographischen Verzweigungsbildung von iPP zeigt,
dass diese unabhängig vom Nukleierungsmittel TBPMN und ausschließlich defor-
mationsbestimmt erfolgt.
iv
peraturen tritt thermorheologisch komplexes Verhalten auf. Die Fibrillen-Struktur
des TBPMNs zeigt sich im van Gurp-Palmen-Plot durch Minima der Gelsteifigkeit.
Schon geringe TBPMN-Konzentrationen bewirken eine signifikante Beschleuni-
gung der Kristallisation. Bei Scherdeformationen mit konstanter Scherrate lässt sich
für alle nukleierten Systeme ein exponentieller Zusammenhang von Induktionszeit
und Scherrate feststellen. Dabei kann durch die Berechnung der Weissenberg-Zahlen
für nicht-modifiziertes iPP ein molekularer Bezug für den Übergang von punktför-
migen Keimen zu orientieren Kettensegmenten hergestellt werden. Im Gegensatz
zu der geringen Konzentrationsabhängigkeit bei Scherung mit konstanter Scherrate
führt eine kurzzeitige Scherung zu einer TBPMN-Abhängigkeit mit Potenzcharak-
ter. Die Induktionszeitabnahme erfolgt reziprok proportional zur Nukleierungsmit-
teloberfläche, so dass die Annahme eines epitaktischen Aufwachsens von iPP auf
TBPMN-Fibrillen bestätigt wird.
Durch Ex-situ-Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) wird eine deutliche Textur-
bildung in Abhängigkeit vom rheologischen Deformationsprofil nachgewiesen. Eine
detaillierte Analyse der kristallographischen Verzweigungsbildung von iPP zeigt,
dass diese unabhängig vom Nukleierungsmittel TBPMN und ausschließlich defor-
mationsbestimmt erfolgt.
iv
peraturen tritt thermorheologisch komplexes Verhalten auf. Die Fibrillen-Struktur
des TBPMNs zeigt sich im van Gurp-Palmen-Plot durch Minima der Gelsteifigkeit.
Schon geringe TBPMN-Konzentrationen bewirken eine signifikante Beschleuni-
gung der Kristallisation. Bei Scherdeformationen mit konstanter Scherrate lässt sich
für alle nukleierten Systeme ein exponentieller Zusammenhang von Induktionszeit
und Scherrate feststellen. Dabei kann durch die Berechnung der Weissenberg-Zahlen
für nicht-modifiziertes iPP ein molekularer Bezug für den Übergang von punktför-
migen Keimen zu orientieren Kettensegmenten hergestellt werden. Im Gegensatz
zu der geringen Konzentrationsabhängigkeit bei Scherung mit konstanter Scherrate
führt eine kurzzeitige Scherung zu einer TBPMN-Abhängigkeit mit Potenzcharak-
ter. Die Induktionszeitabnahme erfolgt reziprok proportional zur Nukleierungsmit-
teloberfläche, so dass die Annahme eines epitaktischen Aufwachsens von iPP auf
TBPMN-Fibrillen bestätigt wird.
Durch Ex-situ-Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) wird eine deutliche Textur-
bildung in Abhängigkeit vom rheologischen Deformationsprofil nachgewiesen. Eine
detaillierte Analyse der kristallographischen Verzweigungsbildung von iPP zeigt,
dass diese unabhängig vom Nukleierungsmittel TBPMN und ausschließlich defor-
mationsbestimmt erfolgt.
iv
Abstract
The properties of plastics are strongly influenced by the method of manufacture,
processing conditions and microstructure. Hence, polymer crystallization has at-
tracted great scientific and industrial attention during the past 30 years. Isotactic
polypropylene (iPP) is a commonly used semi-crystalline thermoplastic with excep-
tional mechanical properties. Since the α-phase of iPP is the thermodynamically
stable crystalline form, it is the most common modification of iPP. Current in-
vestigations concerning crystallization kinetics of polypropylene have led to the
development of a vast variety of novel nucleating agents. The use of organic nuclea-
tors, for example sorbitol derivates, facilitates increased efficiencies of nucleation,
because polymer chains epitaxially crystallize at these finely dispersed sugar net-
works.
The present study aimed to investigate the crystallization kinetics and the nucleati-
on efficiency of iPP blended with the novel sorbitol derivate 1,2,3-trideoxy-4,6:5,7-
bis-O-[(4-propylphenyl)-methylene]-nonitol (TBPMN). Special emphasis was given
to iPP/TBPMN phase behaviour and to the effect of shear deformation on the
microstructure formation. A standard isotactic polypropylene with narrow MWD
was blended by extrusion with various concentrations of TBPMN.
Dynamic DSC analysis of nucleated iPP at quiescent conditions verified a gene-
ral improvement of crystallinity and nucleation efficiency. Furthermore, reaction of
iPP with TBPMN was analysed by dynamic DSC experiments in order to evaluate
phase behaviour and miscibility. The thermal stability of TBPMN was evaluated by
TGA measurements in oxygen and nitrogen atmosphere. Finally the degradation
products of the nucleating agent were characterized by means of FTIR spectroscopy.
Crystallization kinetics of iPP under shear treatment were dominated by TBPMN
and its network formation during liquid-solid phase separation. Oscillative tempe-
rature sweeps within the linear viscoelastic regime allowed a characterization of
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gelation and temperature hysteresis. An optimum in the nucleation efficiency was
reached at small concentrations of TBPMN although larger amounts of sorbitol
led to an increase in transition temperatures. Furthermore, phase separation effects
and their influence on flow induced crystallization (FIC) were analyzed by line-
ar oscillative shear rheology at different temperature histories related to TBPMN
transition temperatures. Prior to TBPMN phase separation from the homogeneous
melt, all nucleated systems showed the same linear viscoelastic characteristics as
non-modified iPP. But at the starting point of liquid-solid phase separation, a
change in the viscoelastic response to thermorheological complexity was detected.
In order to investigate the formation of flow orientated iPP crystals, various de-
formation histories were imposed on the TBPMN network prior to polypropylene
crystallization. Step-shear and continuous-shear experiments were performed in or-
der to study the dominating effects on flow induced crystallization kinetics such as
shear rate or shear time. Continuous shear histories with constant shear rate resul-
ted in an exponential relation between induction times and shear rate. Based on
the determination of Weissenberg numbers (We) for non-modified iPP, a correla-
tion of the transition from point-like nuclei to oriented structures was obtained. In
contrast to deformations with constant shear rate, step-shear experiments revealed
a power law dependency between TBPMN content and induction times. The power
law exponent obtained from the experimental data indicates an epitaxial growth
of polypropylene chains on TBPMN fibrilla. WAXD analysis of reflections of the
iPP α-crystals showed a strong alignment of the polymer chains due to FIC as
well as a shear deformation dependency of crystallographic branching, especially
for step-shear histories.
vi
gelation and temperature hysteresis. An optimum in the nucleation efficiency was
reached at small concentrations of TBPMN although larger amounts of sorbitol
led to an increase in transition temperatures. Furthermore, phase separation effects
and their influence on flow induced crystallization (FIC) were analyzed by line-
ar oscillative shear rheology at different temperature histories related to TBPMN
transition temperatures. Prior to TBPMN phase separation from the homogeneous
melt, all nucleated systems showed the same linear viscoelastic characteristics as
non-modified iPP. But at the starting point of liquid-solid phase separation, a
change in the viscoelastic response to thermorheological complexity was detected.
In order to investigate the formation of flow orientated iPP crystals, various de-
formation histories were imposed on the TBPMN network prior to polypropylene
crystallization. Step-shear and continuous-shear experiments were performed in or-
der to study the dominating effects on flow induced crystallization kinetics such as
shear rate or shear time. Continuous shear histories with constant shear rate resul-
ted in an exponential relation between induction times and shear rate. Based on
the determination of Weissenberg numbers (We) for non-modified iPP, a correla-
tion of the transition from point-like nuclei to oriented structures was obtained. In
contrast to deformations with constant shear rate, step-shear experiments revealed
a power law dependency between TBPMN content and induction times. The power
law exponent obtained from the experimental data indicates an epitaxial growth
of polypropylene chains on TBPMN fibrilla. WAXD analysis of reflections of the
iPP α-crystals showed a strong alignment of the polymer chains due to FIC as
well as a shear deformation dependency of crystallographic branching, especially
for step-shear histories.
vi
gelation and temperature hysteresis. An optimum in the nucleation efficiency was
reached at small concentrations of TBPMN although larger amounts of sorbitol
led to an increase in transition temperatures. Furthermore, phase separation effects
and their influence on flow induced crystallization (FIC) were analyzed by line-
ar oscillative shear rheology at different temperature histories related to TBPMN
transition temperatures. Prior to TBPMN phase separation from the homogeneous
melt, all nucleated systems showed the same linear viscoelastic characteristics as
non-modified iPP. But at the starting point of liquid-solid phase separation, a
change in the viscoelastic response to thermorheological complexity was detected.
In order to investigate the formation of flow orientated iPP crystals, various de-
formation histories were imposed on the TBPMN network prior to polypropylene
crystallization. Step-shear and continuous-shear experiments were performed in or-
der to study the dominating effects on flow induced crystallization kinetics such as
shear rate or shear time. Continuous shear histories with constant shear rate resul-
ted in an exponential relation between induction times and shear rate. Based on
the determination of Weissenberg numbers (We) for non-modified iPP, a correla-
tion of the transition from point-like nuclei to oriented structures was obtained. In
contrast to deformations with constant shear rate, step-shear experiments revealed
a power law dependency between TBPMN content and induction times. The power
law exponent obtained from the experimental data indicates an epitaxial growth
of polypropylene chains on TBPMN fibrilla. WAXD analysis of reflections of the
iPP α-crystals showed a strong alignment of the polymer chains due to FIC as
well as a shear deformation dependency of crystallographic branching, especially
for step-shear histories.
vi
gelation and temperature hysteresis. An optimum in the nucleation efficiency was
reached at small concentrations of TBPMN although larger amounts of sorbitol
led to an increase in transition temperatures. Furthermore, phase separation effects
and their influence on flow induced crystallization (FIC) were analyzed by line-
ar oscillative shear rheology at different temperature histories related to TBPMN
transition temperatures. Prior to TBPMN phase separation from the homogeneous
melt, all nucleated systems showed the same linear viscoelastic characteristics as
non-modified iPP. But at the starting point of liquid-solid phase separation, a
change in the viscoelastic response to thermorheological complexity was detected.
In order to investigate the formation of flow orientated iPP crystals, various de-
formation histories were imposed on the TBPMN network prior to polypropylene
crystallization. Step-shear and continuous-shear experiments were performed in or-
der to study the dominating effects on flow induced crystallization kinetics such as
shear rate or shear time. Continuous shear histories with constant shear rate resul-
ted in an exponential relation between induction times and shear rate. Based on
the determination of Weissenberg numbers (We) for non-modified iPP, a correla-
tion of the transition from point-like nuclei to oriented structures was obtained. In
contrast to deformations with constant shear rate, step-shear experiments revealed
a power law dependency between TBPMN content and induction times. The power
law exponent obtained from the experimental data indicates an epitaxial growth
of polypropylene chains on TBPMN fibrilla. WAXD analysis of reflections of the
iPP α-crystals showed a strong alignment of the polymer chains due to FIC as
well as a shear deformation dependency of crystallographic branching, especially
for step-shear histories.
vi
Inhaltsverzeichnis
Danksagung i
Kurzfassung iii
Abstract v
1 Hintergrund 1
1.1 Motive und Zielsetzung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 1
1.2 Kristallmorphologie der Polymere . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen . . . . . . . 5
1.4 Nukleierungsmittel für isotaktisches Polypropylen . . . . . . . . . . 8
1.5 Methoden und Herangehensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2 Thermische Analyse 19
2.1 Keimbildung und Keimwachstum . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
2.2 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.3 Strukturaufklärung durch FTIR-Spektroskopie . . . . . . . . . . . . 23
2.4 Resultate der Thermischen Analytik . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.4.1 Kristallinität und Nukleierungseffizienz . . . . . . . . . . . . 25
2.4.2 Thermische Stabilität von TBPMN . . . . . . . . . . . . . . 28
2.4.3 Abbauprodukte der thermischen Zersetzung von TBPMN . . 32
2.4.4 Lösungsverhalten von TBPMN mit Polypropylen . . . . . . 36
2.5 Zusammenfassung der thermischen Analyse . . . . . . . . . . . . . . 39
3 Linear-viskoelastische Rheologie 41
3.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung . . . . . . 42
3.2.1 Lineare Viskoelastizität . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 42
3.2.2 Die physikalische Gelierung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
vii
Inhaltsverzeichnis
Danksagung i
Kurzfassung iii
Abstract v
1 Hintergrund 1
1.1 Motive und Zielsetzung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 1
1.2 Kristallmorphologie der Polymere . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen . . . . . . . 5
1.4 Nukleierungsmittel für isotaktisches Polypropylen . . . . . . . . . . 8
1.5 Methoden und Herangehensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2 Thermische Analyse 19
2.1 Keimbildung und Keimwachstum . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
2.2 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.3 Strukturaufklärung durch FTIR-Spektroskopie . . . . . . . . . . . . 23
2.4 Resultate der Thermischen Analytik . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.4.1 Kristallinität und Nukleierungseffizienz . . . . . . . . . . . . 25
2.4.2 Thermische Stabilität von TBPMN . . . . . . . . . . . . . . 28
2.4.3 Abbauprodukte der thermischen Zersetzung von TBPMN . . 32
2.4.4 Lösungsverhalten von TBPMN mit Polypropylen . . . . . . 36
2.5 Zusammenfassung der thermischen Analyse . . . . . . . . . . . . . . 39
3 Linear-viskoelastische Rheologie 41
3.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung . . . . . . 42
3.2.1 Lineare Viskoelastizität . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 42
3.2.2 Die physikalische Gelierung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
vii
Inhaltsverzeichnis
Danksagung i
Kurzfassung iii
Abstract v
1 Hintergrund 1
1.1 Motive und Zielsetzung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 1
1.2 Kristallmorphologie der Polymere . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen . . . . . . . 5
1.4 Nukleierungsmittel für isotaktisches Polypropylen . . . . . . . . . . 8
1.5 Methoden und Herangehensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2 Thermische Analyse 19
2.1 Keimbildung und Keimwachstum . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
2.2 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.3 Strukturaufklärung durch FTIR-Spektroskopie . . . . . . . . . . . . 23
2.4 Resultate der Thermischen Analytik . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.4.1 Kristallinität und Nukleierungseffizienz . . . . . . . . . . . . 25
2.4.2 Thermische Stabilität von TBPMN . . . . . . . . . . . . . . 28
2.4.3 Abbauprodukte der thermischen Zersetzung von TBPMN . . 32
2.4.4 Lösungsverhalten von TBPMN mit Polypropylen . . . . . . 36
2.5 Zusammenfassung der thermischen Analyse . . . . . . . . . . . . . . 39
3 Linear-viskoelastische Rheologie 41
3.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung . . . . . . 42
3.2.1 Lineare Viskoelastizität . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 42
3.2.2 Die physikalische Gelierung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
vii
Inhaltsverzeichnis
Danksagung i
Kurzfassung iii
Abstract v
1 Hintergrund 1
1.1 Motive und Zielsetzung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 1
1.2 Kristallmorphologie der Polymere . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen . . . . . . . 5
1.4 Nukleierungsmittel für isotaktisches Polypropylen . . . . . . . . . . 8
1.5 Methoden und Herangehensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2 Thermische Analyse 19
2.1 Keimbildung und Keimwachstum . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
2.2 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.3 Strukturaufklärung durch FTIR-Spektroskopie . . . . . . . . . . . . 23
2.4 Resultate der Thermischen Analytik . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.4.1 Kristallinität und Nukleierungseffizienz . . . . . . . . . . . . 25
2.4.2 Thermische Stabilität von TBPMN . . . . . . . . . . . . . . 28
2.4.3 Abbauprodukte der thermischen Zersetzung von TBPMN . . 32
2.4.4 Lösungsverhalten von TBPMN mit Polypropylen . . . . . . 36
2.5 Zusammenfassung der thermischen Analyse . . . . . . . . . . . . . . 39
3 Linear-viskoelastische Rheologie 41
3.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung . . . . . . 42
3.2.1 Lineare Viskoelastizität . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 42
3.2.2 Die physikalische Gelierung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
vii
3.2.3 Der van Gurp-Palmen-Plot . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46
3.3 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47
3.4 Resultate zum Ausscheidungsverhalten . . . . . . . . . . . . . . . . 48
3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile . . . . . . . . . . . . . . . 55
3.6 Zusammenfassung zum linear-viskoelastischen Verhalten . . . . . . 61
4 Scherinduzierte Kristallisation 63
4.1 Einleitung und Konzepte . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 63
4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten Kristallisation . . . 69
4.2.1 Definition und Berechnung der Weissenberg-Zahl . . . . . . 71
4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . 74
4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . . . . . 85
4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation . . . . . . . . 96
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung 97
5.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 97
5.2 Grundlagen der Ex-situ-Röntgendiffraktometrie . . . . . . . . . . . 98
5.3 Auswirkungen der Scherdeformation und Additivkonzentration auf
eine Texturbildung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 100
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des Belastungsprofils . 104
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-
Lamellen im Vergleich . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104
5.5 Zusammenfassung der WAXD-Analysen . . . . . . . . . . . . . . . 110
6 Zusammenfassung und Ausblick 111
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis 117
Anhang 123
Literaturverzeichnis 139
viii
3.2.3 Der van Gurp-Palmen-Plot . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46
3.3 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47
3.4 Resultate zum Ausscheidungsverhalten . . . . . . . . . . . . . . . . 48
3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile . . . . . . . . . . . . . . . 55
3.6 Zusammenfassung zum linear-viskoelastischen Verhalten . . . . . . 61
4 Scherinduzierte Kristallisation 63
4.1 Einleitung und Konzepte . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 63
4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten Kristallisation . . . 69
4.2.1 Definition und Berechnung der Weissenberg-Zahl . . . . . . 71
4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . 74
4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . . . . . 85
4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation . . . . . . . . 96
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung 97
5.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 97
5.2 Grundlagen der Ex-situ-Röntgendiffraktometrie . . . . . . . . . . . 98
5.3 Auswirkungen der Scherdeformation und Additivkonzentration auf
eine Texturbildung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 100
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des Belastungsprofils . 104
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-
Lamellen im Vergleich . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104
5.5 Zusammenfassung der WAXD-Analysen . . . . . . . . . . . . . . . 110
6 Zusammenfassung und Ausblick 111
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis 117
Anhang 123
Literaturverzeichnis 139
viii
3.2.3 Der van Gurp-Palmen-Plot . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46
3.3 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47
3.4 Resultate zum Ausscheidungsverhalten . . . . . . . . . . . . . . . . 48
3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile . . . . . . . . . . . . . . . 55
3.6 Zusammenfassung zum linear-viskoelastischen Verhalten . . . . . . 61
4 Scherinduzierte Kristallisation 63
4.1 Einleitung und Konzepte . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 63
4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten Kristallisation . . . 69
4.2.1 Definition und Berechnung der Weissenberg-Zahl . . . . . . 71
4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . 74
4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . . . . . 85
4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation . . . . . . . . 96
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung 97
5.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 97
5.2 Grundlagen der Ex-situ-Röntgendiffraktometrie . . . . . . . . . . . 98
5.3 Auswirkungen der Scherdeformation und Additivkonzentration auf
eine Texturbildung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 100
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des Belastungsprofils . 104
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-
Lamellen im Vergleich . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104
5.5 Zusammenfassung der WAXD-Analysen . . . . . . . . . . . . . . . 110
6 Zusammenfassung und Ausblick 111
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis 117
Anhang 123
Literaturverzeichnis 139
viii
3.2.3 Der van Gurp-Palmen-Plot . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46
3.3 Experimentelle Verfahrensweise . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47
3.4 Resultate zum Ausscheidungsverhalten . . . . . . . . . . . . . . . . 48
3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile . . . . . . . . . . . . . . . 55
3.6 Zusammenfassung zum linear-viskoelastischen Verhalten . . . . . . 61
4 Scherinduzierte Kristallisation 63
4.1 Einleitung und Konzepte . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 63
4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten Kristallisation . . . 69
4.2.1 Definition und Berechnung der Weissenberg-Zahl . . . . . . 71
4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . 74
4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls . . . . . . . . . . . . . . . . . . 85
4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation . . . . . . . . 96
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung 97
5.1 Einleitung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 97
5.2 Grundlagen der Ex-situ-Röntgendiffraktometrie . . . . . . . . . . . 98
5.3 Auswirkungen der Scherdeformation und Additivkonzentration auf
eine Texturbildung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 100
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des Belastungsprofils . 104
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-
Lamellen im Vergleich . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104
5.5 Zusammenfassung der WAXD-Analysen . . . . . . . . . . . . . . . 110
6 Zusammenfassung und Ausblick 111
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis 117
Anhang 123
Literaturverzeichnis 139
viii
1 Hintergrund
1.1 Motive und Zielsetzung
Ein Großteil der im täglichen Gebrauch eingesetzten Polymerprodukte sind teilkris-
talline Thermoplaste. Ihre Einsatzgebiete reichen von Fasern über Verpackungsma-
terialien bis hin zu biomedizinischen Anwendungen. Im Herstellungsprozess werden
diese Kunststoffe großen Scherdeformationen unterworfen, welche maßgeblich die
Mikrostruktur und damit die makroskopischen Eigenschaften bestimmen. Somit ist
es von herausragender Bedeutung, die teilkristalline Polymerstruktur zu kennen
und zu beeinflussen. Bei allgemeiner Betrachtungsweise kann die entsprechende
Struktur als intrinsischer Verbund aus amorphen und kristallinen Bereichen aufge-
fasst werden. Beide Phase entstehen spontan während des Abkühlens und bilden
in Abhängigkeit von Prozessparametern ein System, welches seine Festigkeit aus
kristallinen und die Zähigkeit aus amorphen Anteilen bezieht. Im Gegensatz zu
atomar aufgebauten Kristallen verhindert die makromolekulare Kettenstruktur in
Polymeren eine vollständige Kristallisation.
Während einer Kristallisation der Polymerschmelze wird die entstehende Mor-
phologie durch das Wechselspiel zwischen Relaxation und Kristallisation beeinflusst
[Pearson, 1985]. Die Kristallisationskinetik kann mit einer gleichzeitig einwirkenden
Scherdeformation um Größenordnungen beschleunigt werden und induziert Gefü-
geveränderungen von isotropen Sphärolithen über orientierte Strukturen bis hin zu
gestreckten Shish-Kebab Morphologien [Baert et al., 2006; D’Haese et al., 2010].
Zusätzlich kann unter bestimmten Scherbedingungen die Bildung metastabiler Kris-
tallmodifikationen, beispielsweise der β-Phase von Polypropylen, initiiert werden
[Somani et al., 2000].
Die Notwendigkeit einer Optimierung beziehungsweise Modifikation der Polyme-
reigenschaften hat zu einer stetig wachsenden Vielfalt an Additiven geführt. Diese
verändern beispielsweise die mechanischen, thermischen und optischen Eigenschaf-
ten des Produktes sowie die Prozesssierbarkeit des Ausgangsmaterials gleicherma-
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ßen. Nukleierungsmittel ermöglichen eine Steuerung des Kristallisationsverhaltens
semikristalliner Thermoplaste und haben damit sowohl Einfluss auf die Verfah-
renstechnik als auch auf die Produkteigenschaften. Umfang und Mechanismus der
Beeinflussung hängen dabei von Konzentration, Größe und Form der Nukleierungs-
mittel, sowie von deren Wechselwirkung mit dem Polymer auf Basis der chemischen
Natur, Gitterparameter und Oberflächenmodifikation ab. Das Hinzufügen von Par-
tikeln zur Polymerschmelze kann in Abhängigkeit von der Matrixkompatibilität
eine heterogene Kristallisation initiieren. In diesem Fall führt die geringere Akti-
vierungsenergie zu einem Kristallisationsbeginn bei höheren Temperaturen und die
größere Keimdichte beschleunigt die allgemeine Kristallisationskinetik. Im Resultat
wird eine feinere Morphologie erreicht, während metastabile Kristallmodifikationen
favourisiert und in stabile Phasen überführt werden können.
Die heterogene Kristallisation von isotaktischem Polypropylen (iPP) kann durch
anorganische Nukleierungsmittel wie Calciumcarbonat (β-iPP) [Huang et al., 1995;
Libster et al., 2007], metallische Salze [Libster et al., 2007] oder Ton (α-iPP) [de Me-
deiros et al., 2001; Ferrage et al., 2002] induziert werden. Weitere Untersuchungen
zeigen, dass eine Kombination mit Polyethylen oder der Zusatz eines Propylen-
Ethylen-Copolymers das Kristallisationsverhalten verbessert und geringe γ-Anteile
des Polypropylens stabilisiert werden können [Foresta et al., 2001; Zhao et al.,
2001]. Organische Nukleierungsmittel der Sorbitol-Familie [Smith et al., 1994; She-
pard et al., 1997] beschleunigen das Kristallisationsverhalten der α-Modifikation
von iPP, während durch Trisamide [Marco et al., 2002a; Kristiansen et al., 2006] die
β-Phase stabilisiert wird. Sorbitol-Derivate zeichnen sich durch ein besonderes Ver-
halten gegenüber konventionllen Nukleierungsmittlen aus, da mit der Eigenschaft
zum homogenen Lösen in der Polymerschmelze beziehungsweise mit der anschlie-
ßenden Ausscheidung eine isotrope Verteilung erzielt werden kann [Hoffmann et al.,
2001; Marco et al., 2003]. Die kristallographischen Übereinstimmungen zwischen
Polypropylen- und Sorbitol-Struktur führen zu einer epitaktischen Kristallisation,
so dass im Ergebnis kleine, dispers verteilte Sphärolithe eine hohe Transparenz
bereits bei geringen Additivkonzentrationen ermöglichen.
Die kombinierten Effekte von scherinduzierter Kristallisation und Nukleierungs-
mittelzugabe beeinflussen das Erstarrungsverhalten sowie die morphologische Ent-
wicklung gleichermaßen. Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, eine geschlossene These
zur Wechselwirkung zwischen iPP und dem aktuellen Produkt der Sorbitol-Familie,
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1.2 Kristallmorphologie der Polymere
TBPMN (Tabelle 1.3), mit Hinblick auf die Strukturentwicklung bei geringen Un-
terkühlungen von 10 ◦C zu erarbeiten. Grundlegende Fragestellungen, die es zu
untersuchen gilt, sind die Verschiebung von Umwandlungstemperaturen und die
Ausscheidungsdynamik (Sol↔ Gel) des TBPMN im kinetischen Verlauf. Im Fokus
der Analysen stehen das Relaxationsverhalten der iPP/TBPMN-Systeme als auch
die Entwicklung des Fibrillen-Netzwerkes bei linear-viskoelastischer Deformation
sowie deren morphologische und kinetische Konsequenzen für die scherinduzierte
Kristallisation.
1.2 Kristallmorphologie der Polymere
Annähernd die Hälfte der produzierten, synthetischen Polymere sind teilkristal-
lin. Die wichtigsten Vertreter unter ihnen sind Polyethylen und Polypropylen. Im
Vergleich mit Atomkristallen weisen kristalline Bereiche in Polymeren eine starke
Anisotropie des Gefüges und der Eigenschaften auf. Diese Charakteristik beruht auf
kovalenten Bindungen entlang der Hauptkette und energetisch schwächeren Sekun-
därbindungen zwischen den Makromolekülen. Für eine Quantifizierung der Teilkris-
tallinität lässt sich der Kristallinitätsgrad, typischerweise zwischen 40% und 70%,
als Verhältnis der Kristallfraktion zum Gesamtsystem bezüglich des Volumens, χv,
oder der Masse, χm, in einem Zweiphasenmodell definieren:
χv =
vc
(va + vc)
χm =
mc
(ma +mc)
. (1.1)
Die Entwicklung eines Polymerkristalls lässt sich auf unterschiedlichen Ebenen
charakterisieren. Ausgehend vom Makromolekül kann die Einheitszelle als kleinste
kristallographische Einheit in der Größenordnung von 0,1 nm bis 2 nm defniert wer-
den. Aus früheren Untersuchungen mittels Röntgendiffraktometrie konnte zunächst
für dünne Polymerfilme [Storks, 1938] gezeigt werden, dass einzelne Kristalle mit ei-
nem Länge-Durchmesser-Verältnis von 0,01 lamellar aufgebaut sind und eine Dicke
von 10 nm besitzen. Weiterhin wurde in späteren Forschungen nachgewiesen [Kel-
ler, 1957], dass die auftretenden Orientierungen in Schichtkristallen mit Dicken von
einigen 10 nm nur durch mehrfache Faltung der selben Polymerkette mit einigen
100 nm Länge innerhalb eines Kristalls erreicht werden können. Hieraus ergeben
sich zwei kontroverse Modelle, die im Detail den Mechanismus der Kettenfaltung in
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lin. Die wichtigsten Vertreter unter ihnen sind Polyethylen und Polypropylen. Im
Vergleich mit Atomkristallen weisen kristalline Bereiche in Polymeren eine starke
Anisotropie des Gefüges und der Eigenschaften auf. Diese Charakteristik beruht auf
kovalenten Bindungen entlang der Hauptkette und energetisch schwächeren Sekun-
därbindungen zwischen den Makromolekülen. Für eine Quantifizierung der Teilkris-
tallinität lässt sich der Kristallinitätsgrad, typischerweise zwischen 40% und 70%,
als Verhältnis der Kristallfraktion zum Gesamtsystem bezüglich des Volumens, χv,
oder der Masse, χm, in einem Zweiphasenmodell definieren:
χv =
vc
(va + vc)
χm =
mc
(ma +mc)
. (1.1)
Die Entwicklung eines Polymerkristalls lässt sich auf unterschiedlichen Ebenen
charakterisieren. Ausgehend vom Makromolekül kann die Einheitszelle als kleinste
kristallographische Einheit in der Größenordnung von 0,1 nm bis 2 nm defniert wer-
den. Aus früheren Untersuchungen mittels Röntgendiffraktometrie konnte zunächst
für dünne Polymerfilme [Storks, 1938] gezeigt werden, dass einzelne Kristalle mit ei-
nem Länge-Durchmesser-Verältnis von 0,01 lamellar aufgebaut sind und eine Dicke
von 10 nm besitzen. Weiterhin wurde in späteren Forschungen nachgewiesen [Kel-
ler, 1957], dass die auftretenden Orientierungen in Schichtkristallen mit Dicken von
einigen 10 nm nur durch mehrfache Faltung der selben Polymerkette mit einigen
100 nm Länge innerhalb eines Kristalls erreicht werden können. Hieraus ergeben
sich zwei kontroverse Modelle, die im Detail den Mechanismus der Kettenfaltung in
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1 Hintergrund
Abbildung 1.1: Modelle der Kettenfaltung [Flory, 1962]
Bezug zur Oberflächentopographie diskutieren (siehe Abbildung 1.1). Einerseits das
Modell der geordneten Faltung (regular folding) und andererseits die unregelmäßige
Faltung (random switchboard).
Aus Experimenten mit Salpetersäure zur selektiven Degradation konnte gezeigt
werden, dass durch Kristallisation in Lösung eine Morphologie der geordneten Fal-
tung mit einem Wiedereintritt der Molekülketten dominiert [Anderson, 1964; Bins-
bergen and Lange, 1968]. Aus der Schmelze gewachsene Kristalle zeigen dagegen
ein unregelmäßiges Auftreten der geordneten Faltung bei abnehmender Wahrschein-
lichkeit und können besser mit dem Modell der unregelmäßigen Faltung nach Flo-
ry [1962] beschreiben werden. Anhand von Neutronenkleinwinkelmessungen wurde
gezeigt, dass keine signifikante Umorientierung der Kettenkonformation bei Kris-
tallisation durch Abkühlen aus der Schmelze auftritt [Stamm et al., 1979]. Die
Trägheitsradien teilkristalliner Thermoplaste erfahren keine Änderung, was für ei-
ne reguläre Faltung in den Lamellen essentiell wäre. Nach dem Erstarrungsmo-
dell von Fischer lässt sich die Kristallisation als Neuausrichtung von Domänen der
Knäulkonformation definieren, der eine sequentielle Anordnung in Kristalllamellen
folgt. Eine herausragende Relevanz des Modells lässt sich insbesondere für eine
schnelle Kristallisation beispielsweise im Verarbeitungsprozess finden, da hierfür
weit reichende Diffusionen der Molekülketten zur Bildung einer Fernordnung aus-
zuschließen sind und eine lamellare Form mit einem Minimum an Kettenbewegung
erzielt wird. Auf lokaler Ebene kann ein teilkristallines Polymer als zweiphasiges
4
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1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Gefüge, bestehend aus alternierenden, kristallinen Domänen und amorphen Zwi-
schenphasen, beschrieben werden. Diese Bereiche werden miteinander durch Mo-
lekülfragmente (tie molecules) verknüpft, die aus Lamellenstapeln in die interme-
diäre, amorphe Phase beidseitig hineinreichen. Diese Verbindungsbrücken dienen
nicht nur dem kohäsiven Zusammenhalt, sondern übertragen Spannungszustände
im Material. Eine dominierende Anordnung beider Phasenbereiche stellt im Fall
einer Kristallisation ohne aufgezwungene Deformation (statisch) die sphärolithi-
sche Struktur mit einer Größe von 1 µm bis 1mm dar. Ausgehend von einem
Kristallisationszentrum wächst diese polykristalline Anordnung aus Lamellensta-
peln kugelförmig in die Polymerschmelze hinein. Die radiale Wachstumsrichtung
entspricht dabei einer kristallographischen Hauptachse [Bower, 2004; Cunha and
Fakirov, 2000]. Verteilung und Größe der sphärolithischen Strukturen hängen von
entsprechenden Kristallisationstemperaturen ab, so dass sich große, fibrilläre Geo-
metrien für Temperaturen nahe der Schmelztemperatur bilden beziehungsweise bei
großen Unterkühlungen hohe Keimdichten zu erwarten sind und zu einem Verlust
der sphärischen Symmetrien führen.
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Isotaktisches Polypropylen (iPP) ist in der industriellen Produktion ein weit ver-
breitetes Polymer beispielsweise für die Herstellung von Flaschen, Fasern und Fo-
lien. Die thermischen und mechanischen Eigenschaften von iPP sind in diesem
Zusammenhang von besonderer Bedeutung für die Produkteigenschaften einerseits
und den Herstellungsprozess andererseits. Auf Grund der komplexeren Kristallo-
graphie der Einheitszelle benötigt die Bildung stabiler Kristallkeime eine größere
Unterkühlung als zum Beispiel für Polyethylen. Nukleierungsmittel bieten in die-
sem Zusammenhang einen entscheidenden Vorteil im Hinblick auf die Prozesszeiten
und auf die Produktmorphologie.
Bei isotaktischem Polypropylen dominieren zwei polymorphe Kristallmodifika-
tionen (Tabelle 1.1), welche aus verschiedenen Packungsdichten identischer Ketten-
konformationen resultieren. Die monokline α-Form ist die thermodynamisch stabile
Modifikation (Abbildung 1.2). Sie überwiegt bei moderaten Abkühlbedingungen im
Labor beziehungsweise im Großteil der technischen Erstarrungsprozesse. Im Gegen-
satz dazu kann die metastabile β-Modifikation nur unter definierten Bedingungen
5
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Gefüge, bestehend aus alternierenden, kristallinen Domänen und amorphen Zwi-
schenphasen, beschrieben werden. Diese Bereiche werden miteinander durch Mo-
lekülfragmente (tie molecules) verknüpft, die aus Lamellenstapeln in die interme-
diäre, amorphe Phase beidseitig hineinreichen. Diese Verbindungsbrücken dienen
nicht nur dem kohäsiven Zusammenhalt, sondern übertragen Spannungszustände
im Material. Eine dominierende Anordnung beider Phasenbereiche stellt im Fall
einer Kristallisation ohne aufgezwungene Deformation (statisch) die sphärolithi-
sche Struktur mit einer Größe von 1 µm bis 1mm dar. Ausgehend von einem
Kristallisationszentrum wächst diese polykristalline Anordnung aus Lamellensta-
peln kugelförmig in die Polymerschmelze hinein. Die radiale Wachstumsrichtung
entspricht dabei einer kristallographischen Hauptachse [Bower, 2004; Cunha and
Fakirov, 2000]. Verteilung und Größe der sphärolithischen Strukturen hängen von
entsprechenden Kristallisationstemperaturen ab, so dass sich große, fibrilläre Geo-
metrien für Temperaturen nahe der Schmelztemperatur bilden beziehungsweise bei
großen Unterkühlungen hohe Keimdichten zu erwarten sind und zu einem Verlust
der sphärischen Symmetrien führen.
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Isotaktisches Polypropylen (iPP) ist in der industriellen Produktion ein weit ver-
breitetes Polymer beispielsweise für die Herstellung von Flaschen, Fasern und Fo-
lien. Die thermischen und mechanischen Eigenschaften von iPP sind in diesem
Zusammenhang von besonderer Bedeutung für die Produkteigenschaften einerseits
und den Herstellungsprozess andererseits. Auf Grund der komplexeren Kristallo-
graphie der Einheitszelle benötigt die Bildung stabiler Kristallkeime eine größere
Unterkühlung als zum Beispiel für Polyethylen. Nukleierungsmittel bieten in die-
sem Zusammenhang einen entscheidenden Vorteil im Hinblick auf die Prozesszeiten
und auf die Produktmorphologie.
Bei isotaktischem Polypropylen dominieren zwei polymorphe Kristallmodifika-
tionen (Tabelle 1.1), welche aus verschiedenen Packungsdichten identischer Ketten-
konformationen resultieren. Die monokline α-Form ist die thermodynamisch stabile
Modifikation (Abbildung 1.2). Sie überwiegt bei moderaten Abkühlbedingungen im
Labor beziehungsweise im Großteil der technischen Erstarrungsprozesse. Im Gegen-
satz dazu kann die metastabile β-Modifikation nur unter definierten Bedingungen
5
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Gefüge, bestehend aus alternierenden, kristallinen Domänen und amorphen Zwi-
schenphasen, beschrieben werden. Diese Bereiche werden miteinander durch Mo-
lekülfragmente (tie molecules) verknüpft, die aus Lamellenstapeln in die interme-
diäre, amorphe Phase beidseitig hineinreichen. Diese Verbindungsbrücken dienen
nicht nur dem kohäsiven Zusammenhalt, sondern übertragen Spannungszustände
im Material. Eine dominierende Anordnung beider Phasenbereiche stellt im Fall
einer Kristallisation ohne aufgezwungene Deformation (statisch) die sphärolithi-
sche Struktur mit einer Größe von 1 µm bis 1mm dar. Ausgehend von einem
Kristallisationszentrum wächst diese polykristalline Anordnung aus Lamellensta-
peln kugelförmig in die Polymerschmelze hinein. Die radiale Wachstumsrichtung
entspricht dabei einer kristallographischen Hauptachse [Bower, 2004; Cunha and
Fakirov, 2000]. Verteilung und Größe der sphärolithischen Strukturen hängen von
entsprechenden Kristallisationstemperaturen ab, so dass sich große, fibrilläre Geo-
metrien für Temperaturen nahe der Schmelztemperatur bilden beziehungsweise bei
großen Unterkühlungen hohe Keimdichten zu erwarten sind und zu einem Verlust
der sphärischen Symmetrien führen.
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Isotaktisches Polypropylen (iPP) ist in der industriellen Produktion ein weit ver-
breitetes Polymer beispielsweise für die Herstellung von Flaschen, Fasern und Fo-
lien. Die thermischen und mechanischen Eigenschaften von iPP sind in diesem
Zusammenhang von besonderer Bedeutung für die Produkteigenschaften einerseits
und den Herstellungsprozess andererseits. Auf Grund der komplexeren Kristallo-
graphie der Einheitszelle benötigt die Bildung stabiler Kristallkeime eine größere
Unterkühlung als zum Beispiel für Polyethylen. Nukleierungsmittel bieten in die-
sem Zusammenhang einen entscheidenden Vorteil im Hinblick auf die Prozesszeiten
und auf die Produktmorphologie.
Bei isotaktischem Polypropylen dominieren zwei polymorphe Kristallmodifika-
tionen (Tabelle 1.1), welche aus verschiedenen Packungsdichten identischer Ketten-
konformationen resultieren. Die monokline α-Form ist die thermodynamisch stabile
Modifikation (Abbildung 1.2). Sie überwiegt bei moderaten Abkühlbedingungen im
Labor beziehungsweise im Großteil der technischen Erstarrungsprozesse. Im Gegen-
satz dazu kann die metastabile β-Modifikation nur unter definierten Bedingungen
5
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Gefüge, bestehend aus alternierenden, kristallinen Domänen und amorphen Zwi-
schenphasen, beschrieben werden. Diese Bereiche werden miteinander durch Mo-
lekülfragmente (tie molecules) verknüpft, die aus Lamellenstapeln in die interme-
diäre, amorphe Phase beidseitig hineinreichen. Diese Verbindungsbrücken dienen
nicht nur dem kohäsiven Zusammenhalt, sondern übertragen Spannungszustände
im Material. Eine dominierende Anordnung beider Phasenbereiche stellt im Fall
einer Kristallisation ohne aufgezwungene Deformation (statisch) die sphärolithi-
sche Struktur mit einer Größe von 1 µm bis 1mm dar. Ausgehend von einem
Kristallisationszentrum wächst diese polykristalline Anordnung aus Lamellensta-
peln kugelförmig in die Polymerschmelze hinein. Die radiale Wachstumsrichtung
entspricht dabei einer kristallographischen Hauptachse [Bower, 2004; Cunha and
Fakirov, 2000]. Verteilung und Größe der sphärolithischen Strukturen hängen von
entsprechenden Kristallisationstemperaturen ab, so dass sich große, fibrilläre Geo-
metrien für Temperaturen nahe der Schmelztemperatur bilden beziehungsweise bei
großen Unterkühlungen hohe Keimdichten zu erwarten sind und zu einem Verlust
der sphärischen Symmetrien führen.
1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Isotaktisches Polypropylen (iPP) ist in der industriellen Produktion ein weit ver-
breitetes Polymer beispielsweise für die Herstellung von Flaschen, Fasern und Fo-
lien. Die thermischen und mechanischen Eigenschaften von iPP sind in diesem
Zusammenhang von besonderer Bedeutung für die Produkteigenschaften einerseits
und den Herstellungsprozess andererseits. Auf Grund der komplexeren Kristallo-
graphie der Einheitszelle benötigt die Bildung stabiler Kristallkeime eine größere
Unterkühlung als zum Beispiel für Polyethylen. Nukleierungsmittel bieten in die-
sem Zusammenhang einen entscheidenden Vorteil im Hinblick auf die Prozesszeiten
und auf die Produktmorphologie.
Bei isotaktischem Polypropylen dominieren zwei polymorphe Kristallmodifika-
tionen (Tabelle 1.1), welche aus verschiedenen Packungsdichten identischer Ketten-
konformationen resultieren. Die monokline α-Form ist die thermodynamisch stabile
Modifikation (Abbildung 1.2). Sie überwiegt bei moderaten Abkühlbedingungen im
Labor beziehungsweise im Großteil der technischen Erstarrungsprozesse. Im Gegen-
satz dazu kann die metastabile β-Modifikation nur unter definierten Bedingungen
5
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Abbildung 1.2: α-Modifikation des isotaktischen Polypropylens [Lotz et al., 1996]
Typ ~a ~b ~c αE βE γE Kristall-
nm nm nm ◦ ◦ ◦ system
α 0,665 2,096 0,650 90,0 99,8 90,0 monoklin
β 1,101 1,101 0,650 90,0 120,0 90,0 trigonal
γ 0,854 0,993 4,424 90,0 90,0 90,0 orthorombisch
Tabelle 1.1: Vergleich der Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen [Lotz
et al., 1996]
wie sehr hohen Abkühlraten, speziellen Temperaturprofilen oder durch Verwendung
ausgewählter heterogener Nukleierungsmittel [Huang et al., 1995; Dou, 2009] repro-
duziert werden. Diese Kristallmodifikation zeigt höhere Werte für Bruchdehnung
und Schlagzähigkeit, jedoch führen Wärmezufuhr oder Dehnung zu einer Phasen-
umwandlung in die stabile α-Modifikation unter Volumenreduktion. Weiterhin exis-
tieren für isotaktisches Polypropylen die trikline γ-Phase [Thomann et al., 1996],
deren Bildung durch hohe Drücke induziert wird, und die smektische Phase. Die
Anzahl der Monomereinheiten für eine vollständige Helixumdrehung wird durch
die Größe der substituierten Gruppen bestimmt. Für isotaktisches Polypropylen
ergeben sich für einen Helixumlauf daher drei Einheiten (31 Helix).
Abbildung 1.3 zeigt die Röntgenbeugungsaufnahme einer orientierten iPP-Faser.
Nach Samuels and Yee [1972] können die Winkelpositionen der anisotropen, azimu-
6
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1.3 Kristallmodifikationen von isotaktischem Polypropylen
Abbildung 1.3: Röntgenbeugungsaufnahme einer orientierten α-iPP Faser [Fachbereich 8.5
Mikro-ZfP der BAM Bundesanstalt für Materialforschung und -prüfung]
talen Intensitätsverteilung folgenden Reflexen zugeordnet werden 2θ(110) = 14,1◦,
2θ(040) = 16,9◦, 2θ(130) = 18,5◦, 2θ(111) = 21,4◦ und 2θ(−131) = 21,8◦.
In der "cross-hatched" Intensität des (110)-Reflexes zeigt sich eine Besonderheit
des isotaktischen Polypropylens, da sekundäre Lamellen (Daughter) auf zuvor ge-
bildete Kristalllamellen (Parents) aufwachsen. Lotz and Wittmann [1986] liefern
ein umfassendes Modell zur kristallografischen Verzweigungsbildung auf Grund-
lage der Forschungsarbeiten von Khoury [1966], Padden and Keith [1966, 1973].
Insbesondere Analysen von Kumaraswamy et al. [2000] zur scherinduzierten Kris-
tallisation beziehen die "Parent-Daughter" Verteilung ein, während Dean et al.
[1998] die Effekte der Faserverstärkung auf eine molekulare Orientierung studieren.
Im Ergebnis ermöglicht die Faserachse ein Referenzsystem, dessen Orinetierung der
Deformationsrichtung entspricht. Abbildung 1.4 zeigt hierzu ein idealisiertes Modell
der kristallografischen Anordnung. Hintergrund der Verzweigung ist eine Kompati-
bilität zwischen den Parametern ~a und ~c der Einheitszelle. Aus dem Modell geht in
Übereinstimmung mit den Weitwinkel-Röntgenbeugungsaufnahmen hervor (Abbil-
dungen 1.3 und 1.4), dass auf Grund der Orthogonalität von b-Achse und Faser-
hauptrichtung die Intensität für den (040)-Reflex beider Lamellenformen äquatorial
beschränkt ist. Für den (110)-Reflex liegt die c-Achse der primären Lamellen par-
allel zur Faserachse. Dies führt zu einem äquatorialen Intensitätspeak, während
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1.4 Nukleierungsmittel für isotaktisches Polypropylen
Abkürzung Name Generation
DBS 1,3:2,4-dibenzylidensorbitol 1.
MDBS 1,3:2,4-bis(p-methylbenzyliden)sorbitol 1.
PDTS 1,3:2,4-bis-O-(p-methylbenzyliden)-D-sorbitol 1.
EDBS 1,3:2,4-bis(p-ethylbenzyliden)sorbitol 2.
DMDBS 1,3:2,4-bis(3,4-dimethylbenzyliden)sorbitol 3.
TBPMN 1,2,3-trideoxy-4,6:5,7-bis-O-[(4-propylphenyl)- 4.
methylen]-nonitol
Tabelle 1.2: Kommerziell verfügbare Nukleierungsmittel des Sorbitols
auf Grund der Bildung kleinerer Sphärolithe eine Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften im Vordergrund. Der Einsatz von Sorbitol-Derivaten in Polypropylen
legt jedoch den Fokus auf eine Optimierung der optischen Eigenschaften hinsicht-
lich einer verbesserten Transparenz in teilkristallinen Thermoplasten [Maier et al.,
1999]. Sphärolithe verursachen eine Trübung des Polymers, sofern ihr Durchmesser
größer als die Hälfte der Wellenlänge des eingestrahlten Lichtes ist beziehungsweise
sofern die Dichten sowie Brechungsindizes der amorphen und kristallinen Bereiche
einen deutlichen Unterschied aufweisen.
Sorbitol-Moleküle zeigen eine starke Tendenz zur Selbstorganisation in dreidi-
mensionale, molekulare Netzwerke innerhalb eines organischen Mediums, respekti-
ve des Polymers. Es erfolgt eine physikalische Gelierung der flüssigen Matrix zum
Organogel. Auf Basis der chemischen Struktur (siehe Abbildung 1.5) und molekula-
ren Modellrechnungen [Kobayashi et al., 1998] sowie mittels Infrarotspektroskopie
[Yamasaki et al., 1995] konnte gezeigt werden, dass Wasserstoffbrückenbindungen
zwischen Hydroxylgruppen und acetalen Sauerstoffatomen benachbarter Sorbitol-
Moleküle verantwortlich für eine Netzwerkbildung sind. Fundamentale Untersu-
chungen an DBS in niedermolekularen, organischen Lösungsmitteln zeigten in trans-
missionselektronenmikroskopischen Aufnahmen (Abbildung 1.6) die helikalen Na-
nofibrillen des Gelnetzwerkes mit einem typischen Durchmesser von 10 nm [Thierry
et al., 1992; Wilder et al., 2003]. Weiterhin wurden für das komplexere Sorbitol-
Derivat MDBS Strukturanalysen des Nukleierungsmittels in einer Polypropylenma-
trix mittels TEM durchgeführt [Shepard et al., 1997]. Hochaufgelöste Aufnahmen
und anschließende Fourieranalysen einzelner Fibrillen der Sorbitol-Faserbündel wei-
sen hierbei periodische Strukturen entlang der Faserkette nach. Diese treten mit
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Abbildung 1.6: TEM-Aufnahmen von DBS-Fasern in einem PPO-Gel mit 2 wt% DBS
[Fahrländer et al., 2000]
ten weiterführende Modellrechnungen entwickelt werden. Die Kristallisation eines
random-coiled Polypropylens in eine 31 Helixkonformation ist ein entropieintensiver
Vorgang, der durch zusätzliche Oberflächen des Keimbilders unterstützt wird. Hier-
bei kommen die Autoren zu dem Ergebnis einer stabilisierenden Bindung zwischen
Polymer und Nukleierungsmittel, die die Wahrscheinlichkeit einer Relaxation in
die random-coiled Anordnung minimiert. Eine Konformationsanalyse des PP/DBS-
Komplexes lieferte eine gute Übereinstimmung zwischen der Polypropylenhelix und
v-förmigen Kavitäten der DBS-Konformation.
Sorbitol-Derivate sind insbesondere mit dem Schwerpunkt einer guten, homoge-
nen Verteilung in der Polymermatrix entwickelt worden. Hierbei liegt das Nukleie-
rungsmittel gelöst in der Polymerschmelze vor und scheidet sich während der Ver-
arbeitung unterhalb einer kritischen Temperatur in Form eines dreidimensionalen
Netzwerkes aus. Mit ihren Forschungen haben Kristiansen et al. [2003] das Pha-
senverhalten des binären Systems bestehend aus iPP und DMDBS charakterisiert.
In diesem Zusammenhang ist die starke Abhängigkeit der Kinetik von den expe-
rimentellen Parametern zu berücksichtigen. Auf Grund dessen und unter Beach-
tung der Analysen zu optischen und thermischen Eigenschaften haben die Autoren
ein schematisches, monotektisches Phasendiagramm entwickelt (Abbildung 1.7). In
Übereinstimmung mit den Forschungsergebnissen nach Bernland et al. [2009] und
anhand der in dieser Arbeit gewonnenen Resultate können die fundamentalen Kon-
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Abbildung 1.7: Schematische Darstellung des monotektisches Phasendiagramms von iPP
und DMDBS [Kristiansen et al., 2003]
zepte nach Kristiansen et al. [2003] auf das Phasenverhalten von iPP und TBPMN
übertragen werden. Die morphologische Entwicklung lässt sich anhand der Nukleie-
rungsmittelkonzentration in vier Bereiche untergliedern.
I. Für geringe Additivkonzentrationen unterhalb des eutektischen Punktes kris-
tallisiert das Polymer nach dem Abkühlen aus der homogenen Schmelze vor
dem Nukleierungsmittel. Somit hat das Sorbitol keinen nukleierenden Effekt
und wirkt als Hochtemperaturverunreinigung. Ein Auftreten dieser "Störung"
in der PP-Kristallisation bewirkt eine Trübungszunahme.
II. Im Hauptanwendungsbereich der Sorbitol-Nukleierung liegen beide Phasen
als homogene Schmelze vor. Das Additiv kristallisiert im Kühlintervall ohne
eine Phasentrennung in zwei Flüssigkeiten vor dem Polymer. Diese flüssig-
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Abbildung 1.8: Phasendiagramm des binären Systems iPP/TBPMN im Kristallisations-
verlauf [Bernland et al., 2009]
fest Phasentrennung ermöglicht eine feindisperse Verteilung des Sorbitols mit
Strukturen im Submikrometerbereich und eine hohen Dichte an aktiven Nu-
kleierungsflächen. Im Ergebnis werden viele kleine Polymerkristalle gebildet,
die zu einer signifikanten Reduktion der Lichtstreuung führen. Als Merkmal
der Organogelbildung wird von den Autoren ein Viskositätsanstieg benannt.
III. Oberhalb der monotektischen Temperatur findet eine flüssig-flüssig Phasen-
trennung statt, im Verlauf derer das Sorbitol zu großen Domänen koaguliert.
Diese kristallisieren zu fibrillaren Strukturen und führen zu einer starken Licht-
streuung beziehungsweise zu einer Verschlechterung der optischen Eigenschaf-
ten.
IV. Im Bereich hoher Sorbitol-Konzentrationen kristallisiert dieses vor dem Poly-
mer. Auf Grund geringer Anteile, die einer Verunreinigungen durch Polypropy-
len entsprechen, wird die Kristallisationstemperatur des Sorbitols herabgesetzt
und es dominieren große Primärkristalle des Additivs.
Neue Entwicklungen mit dem Ziel einer verbesserten Transparenz des Polypro-
pylens und einer höheren Löslichkeit in der Polymerschmelze führten zu TBPMN.
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1 Hintergrund
Eine bevorzugte Anwendung dieses Nukleierungsmittels wird mit einer Optimierung
der eingeschränkten thermischen Stabilität und dem Einsatz höherer Prozesstem-
peraturen begründet. Bernland et al. [2009] haben in Analogie zu den Forschungen
von Kristiansen et al. [2003] das Phasenverhalten von iPP/TBPMN anhand ther-
mischer und optischer Untersuchungen ausgewertet (Abbildung 1.8). Hierbei zeigt
das untersuchte System ein äquivalentes monotektisches Verhalten im Vergleich
zu iPP/DMDBS, jedoch mit einer erhöhten Kompatibilität zwischen Polymer und
Nukleierungsmittel. Eine Verschiebung der flüssig-flüssig Phasentrennung zu höhe-
ren TBPMN-Konzentrationen von ca. 5 wt% kann dies belegen. Konzentrationen
des Nukleierungsmittels unterhalb von 0,1 wt% führen zu keiner signifikanten Be-
einflussung der Kristallisationstemperatur von iPP. Optische Studien belegen in
diesem Zusammenhang, dass TBPMN in dem entsprechenden Konzentrationsinter-
vall nicht als Nukleierungsmittel, sondern als temperaturstabiles Verdünnungsmit-
tel wirkt. Als Folge dessen stimmen die ausgewerteten Sphärolithgrößen mit denen
des reinen Polymers überein. Erst Additivgehalte über 0,1 wt% führen zu einer
Reduktion der Sphärolithdurchmesser und zu einer deutlichen Steigerung der Kris-
tallisationstemperatur, bis ein Plateauwert von 130 ◦C ab 0,4 wt% erreicht wird.
Im Fokus der Fibrillenbildung wird der Vorteil von TBPMN gegenüber DMDBS
deutlich, da für letzteres bei 1,0 wt% stabile Faserstrukturen durch optische Mi-
kroskopie nachweisbar sind (Abbildung 1.9). Auf Grund der komplexeren Substi-
tuenten von TBPMN entsteht eine feinere Morphologie mit einer Zunahme von
aktiven Nukleierungsflächen. Im Zusammenhang mit der Bildung einer homogenen
Lösung, der anschließenden flüssig-fest Phasentrennung im relevanten Konzentra-
tionsbereich und der epitaktischen Interaktion erscheint es nahe liegend, bei der
Nukleierung von iPP mit Sorbitol-Derivaten von einem quasi-homogenen Nukleie-
rungsmittel zu sprechen.
In Untersuchungen zu frühen Sorbitol-Derivaten haben verschiedene Autoren mit
umfangreichen Experimenten für geringe [Shepard et al., 1997] als auch für hohe
[Kristiansen et al., 2003] Additivkonzentrationen eine Grenze in den erzielten Eigen-
schaftsverbesserungen nachgewiesen und diese als Sättigung der Nukleierungseffizi-
enz identifiziert. Marco et al. [2003] haben umfangreiche Analysen der Kristallisati-
onskinetik sowie des Schmelzeverhaltens von iPP/DMDBS-Systemen durchgeführt
und eine deutliche Zunahme der kinetischen Parameter bis zu einem Additivge-
halt von 0,3 wt% gefunden. Während für die Umwandlungstemperaturen (Tc und
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1 Hintergrund
Tm) des nukleierten Polypropylens ein konstantes Niveau im Bereich von 0,1 wt%
bis 0,3 wt% DMDBS erreicht wird, nimmt die Gelierungstemperatur des Nukleie-
rungsmittels mit steigender Konzentration zu [Shepard et al., 1997]. Die optischen
Eigenschaften erreichen mit der Transparenz bei einer Konzentration von 0,2 wt%
das Maximum, während die Trübung ab 0,5 wt% minimal wird. Im Vergleich zu
DMDBS kann für TBPMN ein allgemein schwächerer Trübungswert im gesamten
Intervall der flüssig-fest Phasentrennung erzielt werden (Bereich II in Abbildung
1.10). Analog zu den optischen Eigenschaften lässt sich auch für die Zugfestigkeit
von iPP/TBPMN-Systemen eine Sättigung ab einem kritischen Gehalt von 0,3 wt%
definieren.
1.5 Methoden und Herangehensweise
Verschiedene Zusammensetzungen aus Sorbitol und isotaktischem Polypropylen
werden zur Einordnung der Nukleierungswirkung im Kontext der Sorbitol-Entwick-
lung klassifiziert. Als Basispolymer dient das isotaktische Polypropylen HG 313 MO
der Firma Borealis. Das eingesetzte Nukleierungsmittel TBPMN mit der Handels-
bezeichnung Millad NX 8000 stammt von der Firma Milliken Chemical (Tabelle
1.3). Im Rahmen der Untersuchungen werden verschiedene Zusammensetzungen
aus iPP und TBPMN im Konzentrationsbereich von 0,3 wt% bis 8,9 wt% durch
Extrusion mit dem Göttfert Plastifizierextruder bei 230 ◦C realisiert. Anschlie-
ßend erfolgt eine Planarisierung des Extrudats mittels einer Heizpresse bei 220 ◦C
für 5 min. Im Folgenden werden diese standardisierten Probensysteme unter dem
Begriff Extrusionsproben zusammengefasst und nach dem zugegebenen TBPMN-
Gehalt deklariert. Als Referenzsystem wird reines iPP den gleichen Präparations-
schritten unterworfen und trägt die Bezeichnung "0,0", während beispielsweise das
extrudierte iPP/TBPMN-System mit 0,7 wt% durch "0,7" abgekürzt wird. Auf spe-
zielle Probensystem wird in den entsprechenden Kapiteln gesondert eingegangen.
Im Fall einer exemplarischen Datenpräsentation befinden sich die Ergebnisse der
vollständigen Messreihen im Anhang.
Die verwendeten Untersuchungsprofile basieren auf Konzepten zur getrennten
thermischen und rheologischen Charakterisierung. Anschließend stehen die kom-
binierten Einflussfaktoren von nichtlinearer Scherung und epitaktischem Nukleie-
rungsmittel im Fokus der Analysen.
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1.5 Methoden und Herangehensweise
Tabelle 1.3: Gegenüberstellung der verwendeten Materialien
Name Handelsbezeichnung ρ Mn Mw Tm Tc
kg/m3 g/mol g/mol ◦C ◦C
iPP HG 313 MO 910 52424 171562 162 120
TBPMN NX8000 1220 - - 239 -
Auf Grundlage der thermischen Untersuchungen werden die Ausscheidungsdyna-
mik und die Phasenumwandlung in DSC-Experimenten detektiert. Die Bestimmung
der Kristallinität ist ebenso möglich wie eine Abschätzung der thermischen Stabili-
tät. Abschließend können die Resultate zum Kristallinitätsgrad durch Auswertung
definierter IR-Banden im FTIR-Spektrometer ergänzt und die thermische Stabili-
tät bei verschiedenen Atmosphären im thermogravimetrischen Messprofil charakte-
risiert werden.
Verschiedenste rheologische Messprofile zur oszillatorischen Deformation ermög-
lichen eine Darstellung der linearen Viskoelastizität. Als Funktion von Temperatur
und TBPMN-Konzentration werden die Ausscheidungsdynamik (Sol-Gel) und die
Bildung des Sorbitol-Netzwerkes dokumentiert. In anschließenden Untersuchungen
folgen Analysen der Gelstruktur und der Gel-Sol Umwandlung.
Die kombinierten Effekte einer beschleunigten Kristallisation durch Nukleierungs-
mittel und Scherung werden durch nichtlineare Fließversuche untersucht. Hierbei
erfolgt eine Charakterisierung der Auswirkungen von Scherdauer, Scherrate und
TBPMN-Gehalt auf die Kristallisation bei zeitlich konstanten (Continuous-Shear)
und zeitlich begrenzten (Step-Shear) Scherdeformationen.
Auf Grundlage der Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) kann die Kristallmor-
phologie als Resultat der Scherdeformation klassifiziert werden. Die Entwicklung
spezifischer Reflexprofile ermöglicht eine Berechnung von relativen Orientierungs-
faktoren in Abhängigkeit von Scherparametern und TBPMN-Konzentration.
17
1.5 Methoden und Herangehensweise
Tabelle 1.3: Gegenüberstellung der verwendeten Materialien
Name Handelsbezeichnung ρ Mn Mw Tm Tc
kg/m3 g/mol g/mol ◦C ◦C
iPP HG 313 MO 910 52424 171562 162 120
TBPMN NX8000 1220 - - 239 -
Auf Grundlage der thermischen Untersuchungen werden die Ausscheidungsdyna-
mik und die Phasenumwandlung in DSC-Experimenten detektiert. Die Bestimmung
der Kristallinität ist ebenso möglich wie eine Abschätzung der thermischen Stabili-
tät. Abschließend können die Resultate zum Kristallinitätsgrad durch Auswertung
definierter IR-Banden im FTIR-Spektrometer ergänzt und die thermische Stabili-
tät bei verschiedenen Atmosphären im thermogravimetrischen Messprofil charakte-
risiert werden.
Verschiedenste rheologische Messprofile zur oszillatorischen Deformation ermög-
lichen eine Darstellung der linearen Viskoelastizität. Als Funktion von Temperatur
und TBPMN-Konzentration werden die Ausscheidungsdynamik (Sol-Gel) und die
Bildung des Sorbitol-Netzwerkes dokumentiert. In anschließenden Untersuchungen
folgen Analysen der Gelstruktur und der Gel-Sol Umwandlung.
Die kombinierten Effekte einer beschleunigten Kristallisation durch Nukleierungs-
mittel und Scherung werden durch nichtlineare Fließversuche untersucht. Hierbei
erfolgt eine Charakterisierung der Auswirkungen von Scherdauer, Scherrate und
TBPMN-Gehalt auf die Kristallisation bei zeitlich konstanten (Continuous-Shear)
und zeitlich begrenzten (Step-Shear) Scherdeformationen.
Auf Grundlage der Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) kann die Kristallmor-
phologie als Resultat der Scherdeformation klassifiziert werden. Die Entwicklung
spezifischer Reflexprofile ermöglicht eine Berechnung von relativen Orientierungs-
faktoren in Abhängigkeit von Scherparametern und TBPMN-Konzentration.
17
1.5 Methoden und Herangehensweise
Tabelle 1.3: Gegenüberstellung der verwendeten Materialien
Name Handelsbezeichnung ρ Mn Mw Tm Tc
kg/m3 g/mol g/mol ◦C ◦C
iPP HG 313 MO 910 52424 171562 162 120
TBPMN NX8000 1220 - - 239 -
Auf Grundlage der thermischen Untersuchungen werden die Ausscheidungsdyna-
mik und die Phasenumwandlung in DSC-Experimenten detektiert. Die Bestimmung
der Kristallinität ist ebenso möglich wie eine Abschätzung der thermischen Stabili-
tät. Abschließend können die Resultate zum Kristallinitätsgrad durch Auswertung
definierter IR-Banden im FTIR-Spektrometer ergänzt und die thermische Stabili-
tät bei verschiedenen Atmosphären im thermogravimetrischen Messprofil charakte-
risiert werden.
Verschiedenste rheologische Messprofile zur oszillatorischen Deformation ermög-
lichen eine Darstellung der linearen Viskoelastizität. Als Funktion von Temperatur
und TBPMN-Konzentration werden die Ausscheidungsdynamik (Sol-Gel) und die
Bildung des Sorbitol-Netzwerkes dokumentiert. In anschließenden Untersuchungen
folgen Analysen der Gelstruktur und der Gel-Sol Umwandlung.
Die kombinierten Effekte einer beschleunigten Kristallisation durch Nukleierungs-
mittel und Scherung werden durch nichtlineare Fließversuche untersucht. Hierbei
erfolgt eine Charakterisierung der Auswirkungen von Scherdauer, Scherrate und
TBPMN-Gehalt auf die Kristallisation bei zeitlich konstanten (Continuous-Shear)
und zeitlich begrenzten (Step-Shear) Scherdeformationen.
Auf Grundlage der Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) kann die Kristallmor-
phologie als Resultat der Scherdeformation klassifiziert werden. Die Entwicklung
spezifischer Reflexprofile ermöglicht eine Berechnung von relativen Orientierungs-
faktoren in Abhängigkeit von Scherparametern und TBPMN-Konzentration.
17
1.5 Methoden und Herangehensweise
Tabelle 1.3: Gegenüberstellung der verwendeten Materialien
Name Handelsbezeichnung ρ Mn Mw Tm Tc
kg/m3 g/mol g/mol ◦C ◦C
iPP HG 313 MO 910 52424 171562 162 120
TBPMN NX8000 1220 - - 239 -
Auf Grundlage der thermischen Untersuchungen werden die Ausscheidungsdyna-
mik und die Phasenumwandlung in DSC-Experimenten detektiert. Die Bestimmung
der Kristallinität ist ebenso möglich wie eine Abschätzung der thermischen Stabili-
tät. Abschließend können die Resultate zum Kristallinitätsgrad durch Auswertung
definierter IR-Banden im FTIR-Spektrometer ergänzt und die thermische Stabili-
tät bei verschiedenen Atmosphären im thermogravimetrischen Messprofil charakte-
risiert werden.
Verschiedenste rheologische Messprofile zur oszillatorischen Deformation ermög-
lichen eine Darstellung der linearen Viskoelastizität. Als Funktion von Temperatur
und TBPMN-Konzentration werden die Ausscheidungsdynamik (Sol-Gel) und die
Bildung des Sorbitol-Netzwerkes dokumentiert. In anschließenden Untersuchungen
folgen Analysen der Gelstruktur und der Gel-Sol Umwandlung.
Die kombinierten Effekte einer beschleunigten Kristallisation durch Nukleierungs-
mittel und Scherung werden durch nichtlineare Fließversuche untersucht. Hierbei
erfolgt eine Charakterisierung der Auswirkungen von Scherdauer, Scherrate und
TBPMN-Gehalt auf die Kristallisation bei zeitlich konstanten (Continuous-Shear)
und zeitlich begrenzten (Step-Shear) Scherdeformationen.
Auf Grundlage der Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) kann die Kristallmor-
phologie als Resultat der Scherdeformation klassifiziert werden. Die Entwicklung
spezifischer Reflexprofile ermöglicht eine Berechnung von relativen Orientierungs-
faktoren in Abhängigkeit von Scherparametern und TBPMN-Konzentration.
17

2 Thermische Analyse
2.1 Keimbildung und Keimwachstum
Die grundlegenden Konzepte der klassischen Keimbildungstheorie können unter Be-
rücksichtigung einer starken Anisotropie auf die Kristallisation von Polymeren an-
gewendet werden. Basiselemente der Kristallisationstheorie werden als Parallelepi-
pede betrachtet, die äquivalent zu Fragmenten der Makromoleküle in Form von
Elementarzellen sind. Die Kristallisation eines Polymers wird dabei als Phasen-
übergang erster Ordnung, bestehend aus einer Keimbildungs- und einer Keim-
wachstumsphase, beschrieben. Zur Bildung eines geordneten Bereiches innerhalb
der Schmelze muss sich eine Grenzfläche zwischen beiden Phasen bilden, deren Ener-
gieanteil nur durch die Differenz der Freien Enthalpien von Schmelze und Kristall in
einer unterkühlten Schmelze bereitgestellt werden kann. Die prinzipielle Einteilung
der primären Kristallisation (Keimbildung) erfolgt in homogene (thermische) und
heterogene (athermische) Keimbildung. Auf Grund der Brownschen Molekularbe-
wegung führen im Fall der thermischen Keimbildung stochastische Fluktuationen
in der Polymerschmelze zu kristalläquivalenten Bereichen, sogenannten Embryo-
nen. Oberhalb des Schmelzpunktes sind diese Embryonen instabil und erreichen
erst unterhalb des Schmelzpunktes eine kritische, wachstumsfähige Größe. Mit zu-
nehmender Unterkühlung sinkt die Aktivierungsenergie und die Keimbildungsrate
durchläuft ein Maximum. Im Fall der athermischen Keimbildung handelt es sich
um einen Kristallembryo, der auf Grund einer starken Abkühlung sprungartig den
kritischen Zustand erreicht und ein stabiler Keim wird. Dabei wird die heteroge-
ne Keimbildung durch eine weitere, bei der betrachteten Kristallisationstempera-
tur thermisch stabile, Phase induziert. Hierzu können unerwünschte Bestandteile
wie Verunreinigungen oder bewusst eingesetzte Additive wie Nukleierungsmittel
gezählt werden. Das Wachstum von primären Kristallkeimen wird als sekundäre
oder tertiäre Kristallisation definiert. Hierbei reduziert sich die Aktivierungsener-
gie zur Bildung neuer Grenzflächen auf Grund einer geringeren notwenigen Fläche
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übergang erster Ordnung, bestehend aus einer Keimbildungs- und einer Keim-
wachstumsphase, beschrieben. Zur Bildung eines geordneten Bereiches innerhalb
der Schmelze muss sich eine Grenzfläche zwischen beiden Phasen bilden, deren Ener-
gieanteil nur durch die Differenz der Freien Enthalpien von Schmelze und Kristall in
einer unterkühlten Schmelze bereitgestellt werden kann. Die prinzipielle Einteilung
der primären Kristallisation (Keimbildung) erfolgt in homogene (thermische) und
heterogene (athermische) Keimbildung. Auf Grund der Brownschen Molekularbe-
wegung führen im Fall der thermischen Keimbildung stochastische Fluktuationen
in der Polymerschmelze zu kristalläquivalenten Bereichen, sogenannten Embryo-
nen. Oberhalb des Schmelzpunktes sind diese Embryonen instabil und erreichen
erst unterhalb des Schmelzpunktes eine kritische, wachstumsfähige Größe. Mit zu-
nehmender Unterkühlung sinkt die Aktivierungsenergie und die Keimbildungsrate
durchläuft ein Maximum. Im Fall der athermischen Keimbildung handelt es sich
um einen Kristallembryo, der auf Grund einer starken Abkühlung sprungartig den
kritischen Zustand erreicht und ein stabiler Keim wird. Dabei wird die heteroge-
ne Keimbildung durch eine weitere, bei der betrachteten Kristallisationstempera-
tur thermisch stabile, Phase induziert. Hierzu können unerwünschte Bestandteile
wie Verunreinigungen oder bewusst eingesetzte Additive wie Nukleierungsmittel
gezählt werden. Das Wachstum von primären Kristallkeimen wird als sekundäre
oder tertiäre Kristallisation definiert. Hierbei reduziert sich die Aktivierungsener-
gie zur Bildung neuer Grenzflächen auf Grund einer geringeren notwenigen Fläche
19
2 Thermische Analyse
2.1 Keimbildung und Keimwachstum
Die grundlegenden Konzepte der klassischen Keimbildungstheorie können unter Be-
rücksichtigung einer starken Anisotropie auf die Kristallisation von Polymeren an-
gewendet werden. Basiselemente der Kristallisationstheorie werden als Parallelepi-
pede betrachtet, die äquivalent zu Fragmenten der Makromoleküle in Form von
Elementarzellen sind. Die Kristallisation eines Polymers wird dabei als Phasen-
übergang erster Ordnung, bestehend aus einer Keimbildungs- und einer Keim-
wachstumsphase, beschrieben. Zur Bildung eines geordneten Bereiches innerhalb
der Schmelze muss sich eine Grenzfläche zwischen beiden Phasen bilden, deren Ener-
gieanteil nur durch die Differenz der Freien Enthalpien von Schmelze und Kristall in
einer unterkühlten Schmelze bereitgestellt werden kann. Die prinzipielle Einteilung
der primären Kristallisation (Keimbildung) erfolgt in homogene (thermische) und
heterogene (athermische) Keimbildung. Auf Grund der Brownschen Molekularbe-
wegung führen im Fall der thermischen Keimbildung stochastische Fluktuationen
in der Polymerschmelze zu kristalläquivalenten Bereichen, sogenannten Embryo-
nen. Oberhalb des Schmelzpunktes sind diese Embryonen instabil und erreichen
erst unterhalb des Schmelzpunktes eine kritische, wachstumsfähige Größe. Mit zu-
nehmender Unterkühlung sinkt die Aktivierungsenergie und die Keimbildungsrate
durchläuft ein Maximum. Im Fall der athermischen Keimbildung handelt es sich
um einen Kristallembryo, der auf Grund einer starken Abkühlung sprungartig den
kritischen Zustand erreicht und ein stabiler Keim wird. Dabei wird die heteroge-
ne Keimbildung durch eine weitere, bei der betrachteten Kristallisationstempera-
tur thermisch stabile, Phase induziert. Hierzu können unerwünschte Bestandteile
wie Verunreinigungen oder bewusst eingesetzte Additive wie Nukleierungsmittel
gezählt werden. Das Wachstum von primären Kristallkeimen wird als sekundäre
oder tertiäre Kristallisation definiert. Hierbei reduziert sich die Aktivierungsener-
gie zur Bildung neuer Grenzflächen auf Grund einer geringeren notwenigen Fläche
19
2 Thermische Analyse
für Nukleierungsprozesse höherer Ordnung. Das Wachstumsmaximum der sekun-
dären Kristallisation ist somit zu höheren Temperaturen gegenüber der primären
Kristallisation verschoben, so dass Anzahl der Keime und deren Wachstumsrate von
der primären Kristallisationstemperatur abhängen. Mit zunehmendem Kristallisa-
tionsfortschritt dominieren Diffusionsprozesse von Kettensegmenten über zuneh-
mende Distanzen im Kristall. Als Konsequenz dieses Phänomens lässt sich im Fall
verzweigter oder vernetzter Polymerketten eine Zunahme in der primären Kristal-
lisation nachweisen. Das Entwickeln von Vorzugsorientierungen in Nachbarketten
führt zu einer gleichzeitigen Abnahme des sekundären Kristallwachstums durch
Einschränkung der Segmentdiffusion.
2.2 Experimentelle Verfahrensweise
Thermische Untersuchungsverfahren bilden ein fundamentales Konzept bei der ana-
lytischen Auswertung von Phasenumwandlungen. Etablierte Methoden zur Bewer-
tung der Effizienz von Nukleierungsmittel auf die Kristallisationscharakteristik sind
zum einen dynamische DSC-Experimente mit einer Auswertung der Kristallisati-
onstemperatur. Zum anderen erzielen isotherme DSC-Experimente eine zeitliche
Korrelation mit einem definierten Kristallisationsforschritt. Jedoch nutzen diese
Methoden lediglich das reine Polymers als Referenz für eine vergleichende Analyse,
ohne das Maximum der Nukleierungseffizienz in Form selbstnukleierter Keimbil-
dung einzubeziehen. Für eine ausführliche Beurteilung von TBPMN als Nukleie-
rungsmittel ist es daher notwendig, auf die Erweiterung der Definition einer Nu-
kleierungseffizienz (NE) nach Fillon et al. [1993c] zurück zu greifen. Basierend auf
vier Prozessschritten wird ein optimales Referenzsystem auf Grundlage des reinen,
selbstnukleierten Polymers eingeführt (Abbildung 2.1). Mit ihren Untersuchungen
zur Klassifizierung organischer Phosphate haben unter anderemMarco et al. [2002b]
diese Methode evaluiert.
Ausgehend von einer thermisch equillibrierten Probe bei Temperaturen deutlich
oberhalb der Schmelztemperatur, Tm (Position A in Abbildung 2.1), wird ein Stan-
dardzustand durch schnelles Abkühlen auf eine Temperatur unterhalb der Kristal-
lisationstemperatur, Tc, erreicht. Eine Strukturentwicklung bei dieser Temperatur
(Position B) kann leicht über die entsprechende Prozessführung reproduziert werden
und ist nur durch molekulare Charakteristika und intrinsische, heterogene Verun-
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Abbildung 2.1: Schematischer Zeit-Temperatur-Verlauf der Selbstnukleierung; Heiz- und
Kühlraten sind variabel, während Tc und Tc2 von Material und thermischer
Vorgeschichte abhängen
reinigungen definiert. Grundlegend für die Bestimmung einer Nukleierungseffizienz
ist im dritten Verfahrensschritt die Selbstinduzierte Keimbildung (Self Nucleati-
on: SN). Dabei wird die Polymerprobe auf eine Schmelztemperatur T SNm (Position
C) innerhalb des Temperaturintervalls 2 aus Abbildung 2.2 aufgeheizt. Es werden
ein partielles Aufschmelzen und die Bildung äquilibrierter Kristallfragmente einge-
leitet. Schlussendlich folgt ein Abkühlen der Probe auf Raumtemperatur und die
Kristallisation (Position D) findet auf Grund der Steigerung an homogenen Nu-
kleierungsflächen bei einer höheren Temperaturen Tc2 > Tc statt.
Als Referenzwert für die Wahl von T SNm dient die Schmelztemperatur, so dass eine
Einteilung der Schmelzendotherme in drei signifikante Bereiche erfolgt. Das Tem-
peraturintervall 1 in Abbildung 2.2 ist durch ein vollständiges Aufschmelzen der
Sphärolithe mit einer konstanten Anzahl thermisch stabiler Keime in der Schmelze
definiert. Die Kristallisation erfolgt immer bei der gleichen Kristallisationstempe-
ratur Tc und beschreibt die untere Grenze der Nukleierungseffizienz. Im zweiten
Intervall wird durch die Hochtemperaturschulter des Schmelzpeaks das selbstin-
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Abbildung 2.2: Schmelzendotherme des nicht-nukleierten Polypropylens (HG 313 MO) un-
ter Einbeziehung der Domänen zur Selbstinduzierten Keimbildung; endo-
therm ↑
duzierte Kristallisationsintervall gekennzeichnet. Hierbei wird die intrinsische Po-
lydispersität des Polymers dahingehend genutzt, dass nicht alle Polymerkristalle
bei T SNm vollständig aufschmelzen. Für ein teilkristallines Polymer haben indivi-
duelle Kristalle unterschiedliche Oberflächen, deren Beitrag der Oberflächenenergi-
en zu einer Reduktion der Schmelzenthalpie beziehungsweise zu einer Absenkung
der Gleichgewichtsschmelztemperatur führt. Die verbleibenden Fragmente stabiler-
er Lamellen liegen anschließend homogen verteilt in der Polymerschmelze vor und
dienen im vierten Verahrensschritt der Rekristallisation als Kristallisationskeime.
Geringe Variationen in der Schmelztemperatur T SNm beeinflussen dabei die resultie-
rende Keimdichte drastisch und es muss die optimale Temperatur für eine maximale
Selbstnukleierung Tmaxc2 experimentell bestimmt werden. Im Gegensatz dazu findet
in Intervall 3 ein unvollständiges Aufschmelzen statt und es verbleiben größere Kris-
tallite in der Restschmelze. Diese führen zu einer spontanen Rekristallisation und
zu einem zweiten Hochtemperaturpeak im Verlauf der Schmelzendotherme.
Auf Grundlage der gewonnen Messdaten wird die Nukleierungseffizienz als qua-
litatives Kriterium nach folgender Gleichung bestimmt:
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2.3 Strukturaufklärung durch FTIR-Spektroskopie
NE =
TNAc − Tc
Tmaxc2 − Tc
· 100. (2.1)
Nach allgemeinen Gesichtspunkten bewirkt jedes Nukleierungsmittel, selbst bei
minimaler Effizienz, eine Erhöhung der Kristallisationstemperatur TNAc gegenüber
dem reinen Polymer mit Tc. Dennoch wird im Fall einer optimalen Verteilung und
mit einer maximalen Nukleierungsmittelsättigung ein Anstieg der Kristallisation-
stemperatur unterhalb der selbstnukleierten Kristallisationstemperatur Tmaxc2 lie-
gen. Diese Wirkungsdifferenz ist darauf zurück zu führen, dass im Fall exakter
kristallographischer Übereinstimmung mit Kristallfragmenten des Polymers aus der
Selbstnukleierung eine höhere effektive Keimdichte als bei heterogener Keimbildung
durch epitaktisches Wachstum erzielt wird. Nach Fillon et al. [1993a] berechnet sich
die Nukleierungseffizienz aus einem Vergleich der Kristallisationstemperaturen der
zuvor genannten drei Probenzustände. Die NE-Werte variieren zwischen NE = 0 %
für keine Nukleierungswirkung (TNAc entspricht Tc) und NE = 100 % für eine op-
timale Effizienz (TNAc entspricht Tmaxc2 ).
Die Ergebnisse zur thermischen Analyse wurden mittels der Differential Scanning
Calorimetry (DSC) unter Bestimmung der temperaturabhängigen Wärmekapazi-
tät erfasst. Zum Einsatz kam hierbei eine Mettler Toledo DSC822 im dynamischen
Messprofil mit 10 K/min als Heiz- beziehungsweise Kühlrate. Im Temperaturin-
tervall von 25 ◦C bis 220 ◦C wurden das nicht-nukleierte Polypropylen und die
iPP/TBPMN-Systeme untersucht, für reines TBPMN wurde die Endtemperatur
auf 260 ◦C erhöht. Mit Ausnahme der Untersuchungen zur Nukleierungseffizienz
bestehen die eingesetzten DSC-Profile aus zwei Zyklen mit jeweils einer Heiz- und
Abkühlphase. Hierbei ermöglicht der erste Zyklus eine Aufhebung der thermischen
Vorgeschichte, so dass im anschließenden zweiten Zyklus eine Bestimmung der ma-
terialspezifischen, thermodynamischen Größen gewährleistet ist. Die Resultate der
entsprechenden Einzelmessungen befinden sich im Anhang.
2.3 Strukturaufklärung durch FTIR-Spektroskopie
Für orientierte Polypropylenfilme hat Kissin [1983] eine infrarotspektroskopische
Methode präsentiert, die anhand von zwei kristallinen Schwingungsbanden eine
Auswertung des Orientierungsgrades ermöglicht. In einer Abwandlung der Metho-
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Abbildung 2.3: Ausschnitt der FTIR Spektren für iPP mit 0,0 wt% und 8,9 wt% TBPMN
sowie für reines TBPMN
de für FTIR-Spektroskopie kann Lamberti [2003] die Kristallinität und Struktur-
bildung von iPP durch Auswertung charakteristischer Banden (siehe Abbildung
2.3) direkt für orientierte und nicht orientierte Proben während der Abkühlung be-
stimmen. Die Schwingungsbande bei 841 cm−1 wird der kristallinen α-Modifikation
sowie der Mesophase zugeordnet und tritt erst mit fortschreitender Erstarrung auf.
Die amorphe Bande bei 973 cm−1 ist phasenunabhängig und in beiden Zuständen
vorhanden. Sie wird als Vergleichsreferenz herangezogen. Aus dem Verhältnis bei-
der Banden zueinander kann anschließend ein Maß für die Kristallinität definiert
werden. In weiteren Arbeiten zu Einflussfaktoren auf die Polypropylenkristallinität
[Law and Simon, 2008; Huy and Adhikari, 2004] wird die helikale Schwingungsban-
de bei 997 cm−1 als vorteilhafter gegenüber der Bande bei 841 cm−1 hervorgehoben,
da es sich um eine reine Schwingung der α-Helix handelt.
Die Extinktionsmessungen für reines Polypropylen, TBPMN und die jeweiligen
Zusammensetzungen wurden mit einem Thermo Scientific Nicolet 380 FT-IR Spec-
trometer und dem Smart Orbit ATR-Modul (Diamant 30000 cm−1 bis 200 cm−1)
im Wellenzahlenbereich von 4000 cm−1 bis 400 cm−1 durchgeführt. Aus den Un-
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2.4 Resultate der Thermischen Analytik
tersuchungen wird deutlich, dass sich das Konzept der Kristallinitätsberechnung
mittels FTIR-Analysen bei einer Nukleierung von iPP mit Sorbitol-Derivaten nicht
übertragen lässt. Auf Grund sehr ähnlicher Morphologien in den Elementarzellen
beziehungsweise in den 31-Helizes erfolgt eine Überlagerung der charakteristischen
Polypropylenbanden mit Schwingungen des Sorbitols.
2.4 Resultate der Thermischen Analytik
Unter Berücksichtigung der Resultate von Bernland et al. [2009] wurde die Pro-
benzusammensetzung im Rahmen der thermischen Untersuchungen auf den Über-
gang in das dritte Phasengebiet mit koagulierten Sorbitol-Domänen erweitert. Eine
TBPMN-Konzentration von 2,7 wt% kennzeichnet hierbei die maximal realisierba-
re Zugabe von Sorbitol innerhalb des homogenen Schmelzbereiches, während sich
eine weitere Zusammensetzung mit 8,9 wt% TBPMN im Intervall der flüssig-flüssig
Phasentrennung befindet. Diese Compoundzusammensetzung markiert die obere
Grenze an Additivzugabe im Rahmen der extrudierten iPP/TBPMN-Systeme. In
Erweiterung der dynamischen DSC-Analysen wurden alle nukleierten Proben zu-
sätzlich nach thermodynamischen Konzepten von Fillon et al. [1993b] hinsichtlich
des β-Gehaltes ausgewertet. Für eine Nukleierung von isotaktischem Polypropylen
mit TBPMN zeigen die gewonnenen Ergebnisse in Übereinstimmung mit bisheri-
gen Arbeiten (siehe Abschnitt 1.4) keine Stabilisierung der β-Phase, so dass weder
eine Phasenumwandlungen [Varga et al., 1986] noch eine Rekristallisation von β-
in α-Strukturen [Varga, 1986] nachgewiesen werden kann.
2.4.1 Kristallinität und Nukleierungseffizienz
Unter Berücksichtigung der Ausführungen aus Kapitel 1.2 lässt sich der Kristal-
linitätsgrad aus den Unterschieden in amorphen und kristallinen Massenverhält-
nissen durch Auswertung der Schmelzenthalpien ∆Hm bestimmen. Mit Kenntnis
der extrapolierten Schmelzenthalpie für eine vollständig kristalline Probe (für Po-
lypropylen nach Kristiansen et al. [2003], ∆Hm,e = 209 J/g) berechnet sich die
Kristallinität χ nach folgender Gleichung:
χ =
∆Hm
∆Hm,e
· 100. (2.2)
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Tabelle 2.1: Umwandlungstemperaturen und -enthalpien aus dynamischen DSC-Profilen
der untersuchten iPP/TBPMN-Compounds
Probe T 2m T 2c TAus ∆H2m ∆H2c χ NE
wt% ◦C ◦C ◦C J/g J/g % %
0,0 161,3 119,3 - 104,8 -108,3 50 -
0,3 165,9 132,6 - 104,9 -107,2 50 69
0,5 165,8 132,9 150,8 104,8 -107,4 50 70
0,7 164,7 133,0 161,3 101,9 -106,2 49 71
1,0 165,4 133,1 167,1 101,2 -104,7 48 71
1,4 165,2 132,6 177,3 102,6 -106,1 49 69
2,7 163,9 133,6 196,5 99,1 -102,3 47 74
8,9 163,5 132,4 211,5 95,5 -98,2 46 68
Dabei ist zu beachten, dass Gleichung 2.2 eine praktische Vereinfachung darstellt
und Effekte der Kristalloberflächen, deren Energiebeitrag zu einer Reduktion der
Schmelzenthalpie führt, nicht einbezieht.
Die Daten aus dem zweiten Zyklus der thermischen Charakterisierung bestäti-
gen für die nukleierten Polypropylensysteme eine signifikante Erhöhung der Kris-
tallisationstemperatur im Vergleich zu reinem Polypropylen von 119 ◦C auf 134 ◦C
(Tabelle 2.1). Im Gegensatz dazu steigt die Schmelztemperatur nur minimal von
161 ◦C auf 165 ◦C an. Die Umwandlungsenthalpien ∆Hm und ∆Hc zeigen mit stei-
gender Konzentration bis 1,4 wt% TBPMN eine abnehmende Tendenz. Darüber
hinaus belegt eine Berechnung des Kristallinitätsgrades, dass mit einem geringen
TBPMN-Gehalt von 0,3 wt% die maximal realisierbare Kristallinität innerhalb der
Probenreihe erreicht wird. Im Allgemeinen wird diese Entwicklung von Eigenschaf-
ten durch Sorbitol-Zugabe im homogenen Schmelzebereich als Sättigungscharakte-
ristik bezeichnet. Mit einer Erhöhung der TBPMN-Konzentration bis an die Pha-
sengrenze zwischen Bereich II und Bereich III sowie dem Übergang zu einer flüssig-
flüssig Phasentrennung lässt sich eine sukzessive Abnahme der Umwandlungsent-
halpien und des Kristallinitätsgrades nachweisen. Im Vergleich zum schematischen
Phasendiagramm nach Bernland et al. [2009] (Abbildung 1.8) weisen die vorliegen-
den thermodynamischen Resultate auf eine niedrigere Phasengrenze bei c ≈ 3 wt%
hin. Bei Annäherung an diesen Grenzwert kristallisieren zunehmend große fibril-
läre Sorbitol-Strukturen vor der eigentlich Polypropylenerstarrung. Dies führt zu
einer Reduktion der spezifischen Umwandlungsenthalpie von ∆Hm = 102,6 J/g für
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Abbildung 2.4: TBPMN-Kristallisation in einer Polypropylenmatrix mit zunehmender Nu-
kleierungsmittelkonzentration; Peaktemperatur entspricht der Ausschei-
dungstemperatur TAus; endotherm ↑
1,4 wt% TBPMN auf ∆Hm = 98,8 J/g für 2,7 wt% TBPMN. Für eine TBPMN-
Zugabe von 8,9 wt% tritt eine weitere Reduktion der Kristallinität und der Um-
wandlungsenthalpie durch wachsende Sorbitol-Domänen innerhalb des monotekti-
schen Intervalls auf.
Bei Temperaturen oberhalb der eigentlichen Polymerkristallisation erfolgt die
TBPMN-Kristallisation in ein Fibrillennetzwerk, welche sich im Kühlzyklus dyna-
mischer DSC-Profile durch einen exothermen Peak zeigt (Abbildung 2.4). In Abhän-
gigkeit vom TBPMN-Gehalt verschiebt sich diese Ausscheidungstemperatur TAus
gemäß der abnehmenden Löslichkeit (Abbildung 1.8) ausgehend von 150 ◦C für
0,5 wt% TBPMN zu 183 ◦C für 2,7 wt% TBPMN. Bei einem Gehalt von 0,3 wt%
TBPMN kann die Ausscheidungsbildung nicht von dem iPP-Kristallisationspeak
getrennt werden, während eine TBPMN-Konzentration von 8,9 wt% außerhalb des
homogenen Phasengebietes liegt. Die aus thermodynamischen Messungen gewon-
nenen Ausscheidungstemperaturen sind äquivalent zu den in Kapitel 3.4 nachge-
wiesenen Umwandlungstemperaturen zur Ausbildung eines Gelzustandes.
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Analysen nach dem Konzept der selbstinduzierten Keimbildung bei einer parti-
ellen Schmelztemperatur von T SNm = 165 ◦C ermöglichen eine maximale Nukleie-
rungseffizienz mit 100 % für eine Kristallisationstemperatur von Tmaxc2 = 138,67 ◦C.
Mit einer minimalen Effizienz von 0 % bei Tc = 119,3 ◦C für iPP folgt nach Glei-
chung 2.1 die Einschätzung der Nukleierungseffizenz aller iPP/TBPMN-Systeme
(Tabelle 2.1). Bei einer geringen Sorbitol-Konzentration von 0,3 wt% wird inner-
halb der untersuchten Messreihe bereits eine nahezu maximale Nukleierungseffizenz
von 69% erzielt. Diese nimmt mit steigendem Additivgehalt im Phasengebiet der
homogenen Schmelze bis zu einem Maximalwert von 74 % bei 2,7 wt% monoton
zu. Als Konsequenz der Phasentrennung führen wachsende Sorbitol-Domänen bei
einem TBPMN-Gehalt von 8,9 wt% zu einer Störung im Kristallisationsverlauf, wo-
durch eine Abnahme der Nukleierungseffizienz auf 68 % eintritt. Die gegenläufige
Tendenz von Nukleierungseffizenz und Kristalllinitätsgrad ist darauf zurückzufüh-
ren, dass mit steigendem Sorbitol-Gehalt die heterogene Keimdichte im Bereich der
flüssig-fest Ausscheidungsdynamik zunimmt. Dies führt zu einem Anstieg der Kris-
tallisationstemperatur und zu einer progressiven Nukleierungseffizienz. Eine Be-
stimmung der Kristallinität erfolgt im Gegensatz dazu anhand der Schmelzendo-
therme beziehungsweise der Schmelzenthalpie und weist auf Grund abnehmender
Kristallitgrößen durch hohe Keimdichten einen degressiven Verlauf mit zunehmen-
dem TBPMN-Gehalt auf.
2.4.2 Thermische Stabilität von TBPMN
Ziel der Optimierung organischer Nukleierungsmittel auf Sorbitol-Basis sind eine
erhöhte thermische Stabilität im Verarbeitungsprozess und eine Steigerung der Nu-
kleierungseffizienz. Mit TBPMN, dem aktuellsten Produkt der Sorbitol-Derivate,
wird eine Steigerung der Schmelztemperatur auf 239 ◦C angegeben. Insbesonde-
re vor dem Hintergrund großtechnischer Prozessbedingungen ist die Identifikation
sinnvoller Compoundierungstemperaturen und der Degradationseigenschaften des
Reinstoffes TBPMN mittels thermischer Analysen von gesteigertem Interesse.
Dynamische DSC-Messungen im Temperaturbereich von 25 ◦C bis 260 ◦C bei
einer Heizrate von 10 ◦C/K unter Stickstoffatmosphäre zeigen bei mehrfachen Auf-
heiz- und Abkühlzyklen einen stufenweisen Abbau des Nukleierungsmittels (Abbil-
dung 2.5 und Abbildung 2.6).
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ellen Schmelztemperatur von T SNm = 165 ◦C ermöglichen eine maximale Nukleie-
rungseffizienz mit 100 % für eine Kristallisationstemperatur von Tmaxc2 = 138,67 ◦C.
Mit einer minimalen Effizienz von 0 % bei Tc = 119,3 ◦C für iPP folgt nach Glei-
chung 2.1 die Einschätzung der Nukleierungseffizenz aller iPP/TBPMN-Systeme
(Tabelle 2.1). Bei einer geringen Sorbitol-Konzentration von 0,3 wt% wird inner-
halb der untersuchten Messreihe bereits eine nahezu maximale Nukleierungseffizenz
von 69% erzielt. Diese nimmt mit steigendem Additivgehalt im Phasengebiet der
homogenen Schmelze bis zu einem Maximalwert von 74 % bei 2,7 wt% monoton
zu. Als Konsequenz der Phasentrennung führen wachsende Sorbitol-Domänen bei
einem TBPMN-Gehalt von 8,9 wt% zu einer Störung im Kristallisationsverlauf, wo-
durch eine Abnahme der Nukleierungseffizienz auf 68 % eintritt. Die gegenläufige
Tendenz von Nukleierungseffizenz und Kristalllinitätsgrad ist darauf zurückzufüh-
ren, dass mit steigendem Sorbitol-Gehalt die heterogene Keimdichte im Bereich der
flüssig-fest Ausscheidungsdynamik zunimmt. Dies führt zu einem Anstieg der Kris-
tallisationstemperatur und zu einer progressiven Nukleierungseffizienz. Eine Be-
stimmung der Kristallinität erfolgt im Gegensatz dazu anhand der Schmelzendo-
therme beziehungsweise der Schmelzenthalpie und weist auf Grund abnehmender
Kristallitgrößen durch hohe Keimdichten einen degressiven Verlauf mit zunehmen-
dem TBPMN-Gehalt auf.
2.4.2 Thermische Stabilität von TBPMN
Ziel der Optimierung organischer Nukleierungsmittel auf Sorbitol-Basis sind eine
erhöhte thermische Stabilität im Verarbeitungsprozess und eine Steigerung der Nu-
kleierungseffizienz. Mit TBPMN, dem aktuellsten Produkt der Sorbitol-Derivate,
wird eine Steigerung der Schmelztemperatur auf 239 ◦C angegeben. Insbesonde-
re vor dem Hintergrund großtechnischer Prozessbedingungen ist die Identifikation
sinnvoller Compoundierungstemperaturen und der Degradationseigenschaften des
Reinstoffes TBPMN mittels thermischer Analysen von gesteigertem Interesse.
Dynamische DSC-Messungen im Temperaturbereich von 25 ◦C bis 260 ◦C bei
einer Heizrate von 10 ◦C/K unter Stickstoffatmosphäre zeigen bei mehrfachen Auf-
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Abbildung 2.7: TBPMN-Degradation unter Stickstoff- (links) und Sauerstoffatmosphäre
(rechts); Verlauf des Masseverlustes (oben) und der ersten Ableitung (un-
ten) als Funktion der Temperatur
Die Peaktemperatur in der ersten Heizphase stimmt im Rahmen der Messbedin-
gungen mit Literaturangaben für TBPMN überein [NICNAS, 2009]. Dennoch zeigt
ein Vergleich zwischen der Schmelz- und Kristallisationsenthalpie (∆Hm ≈ 153 Jg−1
und ∆Hc ≈ −115 Jg−1) im ersten Zyklus eine deutliche Diskrepanz, so dass eine
Degradation des TBPMN nach dem ersten Aufheizen offensichtlich scheint. Weiter-
führende Messungen im zweiten und dritten Zyklus belegen jeweils eine sukzessive
Abnahme in der Umwandlungsenthalpien vom vorherigen zum nachfolgenden Zy-
klus beziehungsweise zwischen Schmelzen und anschließendem Kristallisieren. Da
mittels DSC-Messungen keine eindeutige Differenzierung zwischen einer Degrada-
tion des TBPMN oder einer amorphen Umwandlung möglich ist, schließen sich
thermogravimetrische Analysen (TG) unter Sauerstoff- und Stickstoffatmosphäre
bei einer vergleichbaren Heizrate von 10 ◦C/K an.
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2.4 Resultate der Thermischen Analytik
Abbildung 2.8: Degradation unter Stickstoff- (links) und Sauerstoffatmosphäre (rechts) des
iPP/TBPMN-Systems mit 0,7 wt% TBPMN; Verlauf des Masseverlustes
(oben) und der ersten Ableitung (unten) als Funktion der Temperatur
Die Messungen wurden mit einer Perkin Elmer TGA 6 am Department of Plastics
and Elastomer Technology der Tampere University of Technology durchgeführt. Ge-
mäß der etablierten Methoden zur Analyse thermogravimetrischer Daten erfolgt
diese anhand der ersten Ableitung, dem DTG-Verlauf (Abbildung 2.7). Tabelle 2.2
gibt einen Überblick zu den charakteristischen Temperaturen der Degradations-
messungen. Im Fall der Messung unter Stickstoffatmosphäre wird ein einstufiger
Abbauprozess nachgewiesen. Der Startwert ist auf eine Abweichung von 2 % zum
Plateauwert bezogen und verläuft mit T = 253 ◦C äquivalent zum endothermen
Maximum der ersten DSC-Aufheizphase mit T = 246 ◦C (Abbildung 2.5). Bei Vor-
handensein einer Sauerstoffatmosphäre treten ein dreistufiger Degradationsprozess
sowie eine Verschiebung des Abbaubeginns zu geringeren Temperaturen auf. Die
rein thermischen Abbauprozesse werden um oxidative Mechanismen ergänzt, so dass
eine Reduktion der Starttemperatur eintritt. Unter Berücksichtigung der Peaktem-
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Tabelle 2.2: Bestimmung der Degradationsstufen aus dem DTG-Verlauf
Proben- Gas Abbaubeginn 1. Stufe 2. Stufe 3. Stufe
system ◦C ◦C ◦C ◦C
reines TBPMN N2 252,9 384,1 - -
reines TBPMN O2 202,8 245,7 335,7 465,9
0,7 wt% TBPMN in iPP N2 301,3 428,2 - -
0,7 wt% TBPMN in iPP O2 212,6 289,2 349,6 480,2
peraturen im DTG-Verlauf zeigt sich, dass bei einem Wechsel der Atmosphäre die
Temperaturverschiebung der Hauptabbaustufe der Verschiebung des Degradations-
beginns entspricht. In Abbildung 2.8 ist der Degradationsverlauf des iPP/TBPMN-
Systems mit 0,7 wt% für eine Heizraten von 10 K min−1dargestellt. Die prinzipielle
Charakteristik des thermischen und oxidativen Abbaus bleibt erhalten, jedoch ver-
schieben sich die Start- und Peaktemperaturen zu höheren Werten. Im Vergleich
mit den Degradationsmessungen zu reinem TBPMN ist von einer Stabilisierung des
Nukleierungsmittels durch die Polymermatrix auszugehen.
2.4.3 Abbauprodukte der thermischen Zersetzung von TBPMN
Thermogravimetrische Analysen zur Temperaturstabilität von reinem TBPMN be-
stätigen einen Degradationsbeginn unter Inertgasatmosphäre ab T ≈ 253 ◦C (Ab-
bildung 2.7). Um eine definierte Aussage über die Zersetzungsprodukte treffen
zu können, wurde in einem weiteren Experiment der Gasstrom mittels FTIR-
Spektroskopie ausgewertet. Hiebei erfolgte ein Vergleich der TBPMN-Zersetzungs-
produkte mit Gasphasenspektren relevanter, organischer Moleküle. Quelle der Ver-
gleichsspektren ist die Datenbank des National Institute of Standards and Tech-
nology, während die Analysen vom Institut für Polymerforschung des Helmholtz-
Zentrum Geesthacht durchgeführt wurden.
Die Probe wurde mit einer TG-FTIR-Kopplung, bestehend aus einer TG209
(NETZSCH Gerätebau GmbH) und einem EQUINOX55 (Bruker Optics), im Tem-
peraturbereich von 40 ◦C bis 900 ◦C vermessen. Zur Optimierung der Ergebnisse
wurde die Heizrate auf 5 K/s reduziert und ein Argonstrom von 20 ml/min verwen-
det. Die für die Verbindung der beiden Geräte beheizte Transfertube hatte zu jeder
Zeit eine Temperatur von 200°C.
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2.4 Resultate der Thermischen Analytik
Abbildung 2.9: TBPMN-Degradation unter Argonatmosphäre und Position der extrahier-
ten, zweidimensionalen Spektren; N Verlauf des Masseverlustes, — Gram-
Schmidt-Kurve, • Temperaturverlauf
Aus dem Thermogramm (Abbildung 2.9) wird deutlich, dass sich die Probe voll-
ständig zersetzt. Der Verlauf des Masseverlustes stimmt mit den Resultaten unter
Stickstoffatmosphäre überein, jedoch sind Start- und Endwert der Abbaureakti-
on für die Messung unter Argonatmosphäre auf Grund der geringeren Heizrate
zu niedrigeren Temperaturwerten verschoben. Eine zeitliche Änderung des Inter-
ferogramms (Gram-Schmidt-Kurve) zeigt während der Messung mehrere Maxima
bei 66,2 min und 80,5 min. Diese Gram-Schmidt-Peaks können verallgemeinert mit
einem Maximum in der jeweiligen Konzentration der Zersetzungsprodukte assozi-
iert werden. Auf Grund der Entwicklung im Gram-Schmidt-Signal lassen sich ver-
schiedene Zersetzungsprodukte erwarten, die durch unterschiedliche Siedetempera-
turen sowie Adsorptions- und Desorptionsprozesse langsamer durch die Transfer-
tube transportiert werden. Für eine Detailauswertung können aus dem dreidimen-
sionalen IR-Spektrum zweidimensionale IR-Spektren bei den angegebenen Punk-
ten extrahiert werden. Ein Vergleich der Spektren nach 66,2 min, 80,5 min und
117,3 min zeigt, dass es sich hierbei um die gleichen Komponenten handelt und nur
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2 Thermische Analyse
Abbildung 2.10: Vergleich der Zersetzungsprodukte von TBPMNmit einzelnen Gasphasen-
spektren zum Nachweis von Kohlenstoffdioxid, Kohlenstoffmonoxid und
Wasser
die Intensität beziehungsweise ihre Konzentration in der Gasküvette variiert (sie-
he Spektrenvergleich im Anhang). Aus diesem Grund wird im Folgenden nur das
IR-Spektrum bei 66,2 min diskutiert.
In Abbildung 2.10 ist der Vergleich zwischen dem TBPMN-Spektrum und den
Gasphasenspektren von Kohlenstoffdioxid CO2, Kohlenstoffmonoxid CO und Was-
ser H2O dargestellt. Hierbei können deutlich CO2 und Wasser als Zersetzungspro-
dukte nachgewiesen werden. Die charakteristische Bande von CO ist nur gering
ausgebildet, so dass von einer niedrigen CO-Konzentration beziehungsweise von
einer vollständigen Reaktion zu CO2 auszugehen ist. Bei dem Signal im Bereich
von 3000 cm−1 bis 3500 cm−1 handelt es sich um ein Artefakt, so dass dieses bei
der Interpretation der Spektren nicht berücksichtigt wird. Auf Grund der Banden
im Bereich 2800 cm−1 bis 2700 cm−1 und der ausgeprägten Bande bei 1720 cm−1
wird das extrahierte Spektrum mit Gasphasenspektren von Aldehyden verglichen
(Abbildung 2.11).
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2.4 Resultate der Thermischen Analytik
Abbildung 2.11: Vergleich der Zersetzungsprodukte von TBPMN mit einzelnen Gaspha-
senspektren zum Nachweis von Aldehyden
Abbildung 2.12: Vergleich der Zersetzungsprodukte von TBPMN mit einzelnen Gaspha-
senspektren zum Nachweis von 4-N-Propylbenzaldehyd und Alkanen
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2 Thermische Analyse
Die deutlichsten Übereinstimmungen treten mit Benzaldehyd, Hexanal und Pen-
tanal auf. Aldehyde mit längeren und auch kürzeren CH-Ketten weichen vom extra-
hierten Spektrum stärker ab und kommen daher nicht in Frage. Weiterhin ist 4-N-
Propylbenzaldehyd als Zersetzungsprodukt relevant. Jedoch konnte kein Gaspha-
senspektrum gefunden werden, so dass für eine Identifikation die Spektren von Pro-
pylbenzol und Benzaldehyd dienen (Abbildung 2.12). Da eine Superposition beider
Einzelspektren die gleichen charakteristischen Banden des 4-N-Propylbenzaldehyd
aufweist, kann dieses als Zersetzungsprodukt nachgewiesen werden. Eine Auswer-
tung bezüglich der Existenz von Alkanen im Zersetzungsgas zeigt lediglich eine
Übereinstimmung mit Hexan. Wie auch bei den Aldehyden weichen Alkane mit
kürzerer und längerer CH-Kette stärker ab. Die Gruppen der Alkene und Alkine
entfallen bei diesen Betrachtungen, da sie im Bereich von 3000 cm−1 und größeren
Wellenzahlen wesentlich mehr und intensivere Banden aufweisen. Auch Alkohole
und Carbonsäuren entfallen, da sie in der Gasphase intensive Banden oberhalb von
3300 cm−1 besitzen.
2.4.4 Lösungsverhalten von TBPMN mit Polypropylen
Anhand dynamischer DSC-Messungen im Temperaturbereich von 25 ◦C bis 220 ◦C
wurde das Lösungsverhalten von Polypropylen mit TBPMN in zwei aufeinander fol-
genden Aufheiz/-Abkühlzyklen mit einer Heizrate von 10 K/min direkt untersucht.
Nicht-nukleiertes iPP und reines TBPMN wurden dabei in unterschiedlichen Mas-
senverhältnissen zusammen in einen DSC-Tiegel eingewogen. Anschließend erfolgte
ein Vergleich der gewonnenen DSC-Daten des Lösungsexperimentes mit den DSC-
Ergebnissen der Extrusionsproben (Definition siehe Kapitel 1.5). Die grundlegende
Entwicklung zeigt, dass sich mit steigendem TBPMN-Gehalt die Schmelztempera-
tur sowie die Schmelzenthalpie für den ersten und den zweiten Heizzyklus reduziert
(Tabelle 2.3).
Eine Detailbetrachtung des Lösungsverhaltens weist im ersten Aufheizen eine Zu-
nahme der Schmelztemperatur gegenüber reinem iPP mit T 1m ≈ 163 ◦C und extru-
dierten iPP/TBPMN-Systemen mit T 1m ≈ 165 ◦C auf. Die Berechnungen ergeben
gemittelt eine Differenz von ∆T ≈ 2 ◦C zwischen Lösungs- und Extrusionsproben.
Auf Grund des unreagierten Zustandes von niedrig- (iPP) und hochschmelzenden
Bestandteilen (TBPMN) in einem DSC-Tiegel führt das erste Aufheizen zu einem
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2.4 Resultate der Thermischen Analytik
Tabelle 2.3: Thermodynamische Kennwerte des TBPMN-iPP-Lösungsverhaltens
Probe T 1m T 2m ∆H1m ∆H2m
wt% ◦C ◦C J/g J/g
0,0 162,5 161,3 102,7 104,8
1,7 167,1 164,7 94,5 102,0
9,4 167,8 164,8 87,5 94,7
40,5 166,9 164,3 50,5 58,6
100,0 245,7 240,0 152,9 110,8
Schmelzen des Polypropylens sowie zu einem Lösen des TBPMN in der Polymer-
schmelze. Entsprechend der Phasenzusammensetzung ergibt sich für die Lösungen
eine höhere Schmelztemperatur als für das reine iPP. Im Rahmen der Lösungsreak-
tion befinden sich die Probensysteme nicht in einem Gleichgewichtszustand, so dass
die Schmelztemperatur der inhomogenen Lösung durch den ungelösten TBPMN-
Anteil zu höheren Temperaturen verschoben wird (∆T 1m > ∆T 2m). Ein Enthalpiever-
gleich von extrudierten Systemen ähnlicher TBPMN-Konzentrationen bestätigt die
unvollständige Sorbitol-Reaktion. So weist die Lösungsprobe mit 1,7 wt% TBPMN
im ersten Heizzyklus eine geringere Schmelzenthalpie ∆H1m als die Extrusionsprobe
mit 1,4 wt% TBPMN im zweiten Heizzyklus ∆H2m auf. Nach Beendigung des ersten
Temperaturzyklus belegen äquivalente Enthalpiewerte ∆H2m für TBPMN-Anteile
von 1,7 wt% und 1,4 wt% aus dem zweiten Heizzyklus, dass eine vollständige Lö-
sung des Sorbitols im Polypropylen eingetreten ist.
Im Fall höherer Nukleierungsmittelanteile mit 9,4 wt% TBPMN und 40,5 wt%
TBPMN zeichnet sich das Lösungsverhalten durch eine vergleichbare Charakteris-
tik aus. Hier liegen die Extrusionsprobe mit 8,9 wt% und die Lösungsprobe mit
9,4 wt% im gleichen Konzentrationsbereich, während für 40,5 wt% kein Vergleichs-
system präpariert wurde. Diese drei Zusammensetzungen entsprechen dem Gebiet
der flüssig-flüssig Phasentrennung, da sich bis c ≈ 3 wt% TBPMN eine Sättigung
der Lösung einstellt. Weitere Anteile der TBPMN-Einwaage oberhalb dieses Grenz-
wertes werden nicht Bestandteil der Polypropylenreaktion und aggregieren zu grö-
ßeren Clustern (siehe Abbildung 1.7). Diese Bereiche können als "nicht-reaktive
Verunreinigung" betrachtet werden und bewirken eine indirekten Reduktion der
spezifischen Schmelzenthalpie. Im Gegensatz dazu führen nur Konzentrationen bis
zur Grenze des flüssig-fest Phasengebietes zu einer Erhöhung der Schmelztempera-
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2 Thermische Analyse
tur für Lösungs- und Extrusionsproben. Darüber hinausgehende TBPMN-Anteile
können für ausreichend hohe Konzentrationen einen zweiten endo-/exothermen
TBPMN-Peak bei höheren Temperaturen hervorrufen. Im untersuchten Tempera-
turbereich bis 220 ◦C konnte dieses Verhalten für die Lösungsversuche jedoch nicht
nachgeweisen werden (siehe hierzu 2.4.2 Thermische Stabilität von TBPMN).
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2.5 Zusammenfassung der thermischen Analyse
Thermodynamische Untersuchungen bestätigen für nukleierte Polypropylensysteme
eine Zunahme der Schmelz- und Kristallisationstemperatur. In Übereinstimmung
mit den Analysen von Bernland et al. [2009] zu optischen und mechanischen Ei-
genschaften kann die asymptotische Annäherung an ein Optimum auch für ther-
modynamische Größen nachgewiesen sowie für hohe TBPMN Konzentrationen um
den Übergang in das Entmischungsintervall erweitert werden. Ein Eigenschaftsopti-
mum wird schon bei einem TBPMN-Gehalt von 0,3 wt% erreicht und Kristallinität
und Nukleierungseffizenz erfahren mit zunehmender Nukleierungsmittelkonzentra-
tion lediglich eine minimale Steigerung. Die Kristallinitätsberechnung auf Basis
von FTIR-Spektrogrammen ist bei einer Modifizierung mit Sorbitol-Derivaten nicht
möglich, da durch ähnliche Gitterparameter eine Überlagerung charakteristischer
Schwingungsbanden erfolgt. Oberhalb eines Grenzwertes von c ≈ 3,0 wt% erfolgt
ein Übergang in den Phasenraum koagulierter TBPMN-Ausscheidungen und die
thermodynamischen Größen nehmen ab. Die konzentrationsabhängige TBPMN-
Ausscheidungstemperatur in dynamischen DSC-Experimenten gemessen werden.
DSC-Messungen des reinen TBPMN bis 260 ◦C belegen einen sukzessiven Abbau
der thermodynamischen Kennwerte im Verlauf von drei Heizzyklen. Diese Charak-
teristik steht in Widerspruch zu einer Schmelzpunktangabe von 245 ◦C, so dass sich
thermogravimetrische Messungen anschließen. Im Resultat werden ein Degradati-
onsbeginn zwischen 200 ◦C und 260 ◦C in Abhängigkeit von der Gasatmosphäre
bestätigt und die Zersetzungsprodukte identifiziert.
Spezielle Messungen in dynamischen DSC-Profilen mit getrennten Einwaagen
von iPP und TBPMN generieren Daten zum Lösungsverhalten. Die Zusammen-
setzungen aus unterschiedlichen Phasenbereichen zeigen die Bildung einer inho-
mogenen Lösung während der ersten Aufheizphase. Im Anschluss an den ersten
Temperaturzyklus liegt eine homogene Lösung vor, so dass im Rahmen äquivalen-
ter Zusammensetzungen die Umwandlungstemperaturen und -enthalpien aus den
Lösungsversuchen mit denen der Extrusionsproben übereinstimmen.
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3 Linear-viskoelastische Rheologie
3.1 Einleitung
Die Ausführungen zum Phasenverhalten von iPP und TBPMN aus Kapitel 1.4
zeigen, dass Additivanteile unterhalb der Grenzkonzentration von 3 wt% zur Bil-
dung eines Gelnetzwerkes [Thierry et al., 2006] führen. Es handelt sich um ein
komplexes Material, welches viskose und elastische Eigenschaften vereint, so dass
eine mechanische Spannung eine zeitabhängige Deformation (Viskoelastizität) be-
wirkt [Macoscko, 1994]. Im Rahmen der Analysen zur Nukleierungseffizienz von
frühen Sorbitol-Derivaten wurden eine Vielzahl von Polymersystemen untersucht.
Takenaka et al. [2004] und Kobayashi et al. [2005] analysierten bei unterschiedli-
chen Molekulargewichten der Polystyrolmatrix (PS) die Frequenzanhängigkeit von
Verlust- und Speichermodul für PS/PDTS-Systeme. Fahrländer et al. [2000] be-
schrieben die Gelbildung von DBS im amorphen Polypropylenoxide (PPO). Für
iPP/DBS bestätigten Perilla et al. [2010] im Rahmen ihrer Messungen zu verschie-
denen Nanoverbundstrukturen für entsprechende Systeme die Charakteristiken ei-
nes physikalischen Gels. Ähnlich zu rheologischen Messungen der frühen Sorbitol-
Derivate [Shepard et al., 1997] und in Übereinstimmung mit dem Phasenverhalten
(Kapitel 1.4) ist die Ausscheidungsstemperatur TAus konzentrationsabhängig und
durch einen Viskositätsanstieg oberhalb der Kristallisationstemperatur von iPP zu
dokumentieren. Die iPP/DBS-Systeme zeigen für Temperaturen T > TAus linear-
viskoelastisches Verhalten mit G′ ∝ ω2 und mit abnehmender Temperatur eine
zunehmende Elastizität bei geringerer Frequenzabhängigkeit. Mit ihrer Charakte-
risierung von iPP/PDTS-Systemen können Uematsu et al. [2007] für komplexe-
re Sorbitol-Moleküle eine Netzwerkbildung mit linear-viskoelastischen Messungen
bestätigen. Für Temperaturen unterhalb der Ausscheidungstemperatur finden die
Autoren eine Übereinstimmung mit der Winter-Chambon Beziehung [Winter and
Chambon, 1986] und zeigen die Frequenzunabhängigkeit des Verlustfaktors.
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Verlust- und Speichermodul für PS/PDTS-Systeme. Fahrländer et al. [2000] be-
schrieben die Gelbildung von DBS im amorphen Polypropylenoxide (PPO). Für
iPP/DBS bestätigten Perilla et al. [2010] im Rahmen ihrer Messungen zu verschie-
denen Nanoverbundstrukturen für entsprechende Systeme die Charakteristiken ei-
nes physikalischen Gels. Ähnlich zu rheologischen Messungen der frühen Sorbitol-
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risierung von iPP/PDTS-Systemen können Uematsu et al. [2007] für komplexe-
re Sorbitol-Moleküle eine Netzwerkbildung mit linear-viskoelastischen Messungen
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Autoren eine Übereinstimmung mit der Winter-Chambon Beziehung [Winter and
Chambon, 1986] und zeigen die Frequenzunabhängigkeit des Verlustfaktors.
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3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung
3.2.1 Lineare Viskoelastizität
Polymere sind viskoelastische Materialien und zeigen ein zeitabhängiges Verhalten
bezüglich einer äußeren Deformation. Für geringe Deformationen γ ≤ γc ∼= 0,5 wei-
sen Deformation γ und Spannung τ für den Relaxationsmodul G(t) einen linearen
Zusammenhang auf [Macoscko, 1994]:
dτ = G(t)dγ. (3.1)
Aus physikalischer Sichtweise bedeutet dies, dass eine Änderung des molekularen
Gleichgewichtszustandes vernachlässigbar gering ist und unter dieser Voraussetzung
intrinsische Materialeigenschaften untersucht werden können. Da ein viskoelasti-
sches Material sowohl Energie speichert als auch eine Form der Energiedissipation
besitzt, besteht ein fundamentales Modell zur Beschreibung linear-viskoelastischen
Verhaltens aus der seriellen Kombination eines Feder- und Dämpfungselementes.
Sofern der Relaxationsmodul G eine reine Zeitabhängigkeit aufweist, kann nach
dem Boltzmann Superpositionsprinzip (Gleichung 3.2) die resultierende Spannung
im linear-viskoelastischen Bereich durch die Summation der Spannungsrelaxation
kleiner Einzeldeformationen δγi, die zu vergangenen Zeiten ti stattfanden, formu-
liert werden:
τ(t) =
∑
i
G(t− ti)δγi(ti). (3.2)
Die resultierende Spannung jedes Teilschrittes ist unabhängig von den vorange-
gangenen Schritten und das System relaxiert für alle Deformationen. Für eine konti-
nuierliche Deformationsvorgeschichte und mit der Scherratenbeziehung δγi = γ˙iδti
kann folgende Gleichung formuliert werden:
τ(t) =
∫ t
−∞
G(t− t′)γ˙(t′)dt′. (3.3)
Unter Berücksichtigung des exponentiell abfallenden Relaxationsmoduls G(t)
folgt durch Substitution das Maxwell-Modell mit dem Schermodul G0 und der Re-
laxationszeit λ:
42
3 Linear-viskoelastische Rheologie
3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung
3.2.1 Lineare Viskoelastizität
Polymere sind viskoelastische Materialien und zeigen ein zeitabhängiges Verhalten
bezüglich einer äußeren Deformation. Für geringe Deformationen γ ≤ γc ∼= 0,5 wei-
sen Deformation γ und Spannung τ für den Relaxationsmodul G(t) einen linearen
Zusammenhang auf [Macoscko, 1994]:
dτ = G(t)dγ. (3.1)
Aus physikalischer Sichtweise bedeutet dies, dass eine Änderung des molekularen
Gleichgewichtszustandes vernachlässigbar gering ist und unter dieser Voraussetzung
intrinsische Materialeigenschaften untersucht werden können. Da ein viskoelasti-
sches Material sowohl Energie speichert als auch eine Form der Energiedissipation
besitzt, besteht ein fundamentales Modell zur Beschreibung linear-viskoelastischen
Verhaltens aus der seriellen Kombination eines Feder- und Dämpfungselementes.
Sofern der Relaxationsmodul G eine reine Zeitabhängigkeit aufweist, kann nach
dem Boltzmann Superpositionsprinzip (Gleichung 3.2) die resultierende Spannung
im linear-viskoelastischen Bereich durch die Summation der Spannungsrelaxation
kleiner Einzeldeformationen δγi, die zu vergangenen Zeiten ti stattfanden, formu-
liert werden:
τ(t) =
∑
i
G(t− ti)δγi(ti). (3.2)
Die resultierende Spannung jedes Teilschrittes ist unabhängig von den vorange-
gangenen Schritten und das System relaxiert für alle Deformationen. Für eine konti-
nuierliche Deformationsvorgeschichte und mit der Scherratenbeziehung δγi = γ˙iδti
kann folgende Gleichung formuliert werden:
τ(t) =
∫ t
−∞
G(t− t′)γ˙(t′)dt′. (3.3)
Unter Berücksichtigung des exponentiell abfallenden Relaxationsmoduls G(t)
folgt durch Substitution das Maxwell-Modell mit dem Schermodul G0 und der Re-
laxationszeit λ:
42
3 Linear-viskoelastische Rheologie
3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung
3.2.1 Lineare Viskoelastizität
Polymere sind viskoelastische Materialien und zeigen ein zeitabhängiges Verhalten
bezüglich einer äußeren Deformation. Für geringe Deformationen γ ≤ γc ∼= 0,5 wei-
sen Deformation γ und Spannung τ für den Relaxationsmodul G(t) einen linearen
Zusammenhang auf [Macoscko, 1994]:
dτ = G(t)dγ. (3.1)
Aus physikalischer Sichtweise bedeutet dies, dass eine Änderung des molekularen
Gleichgewichtszustandes vernachlässigbar gering ist und unter dieser Voraussetzung
intrinsische Materialeigenschaften untersucht werden können. Da ein viskoelasti-
sches Material sowohl Energie speichert als auch eine Form der Energiedissipation
besitzt, besteht ein fundamentales Modell zur Beschreibung linear-viskoelastischen
Verhaltens aus der seriellen Kombination eines Feder- und Dämpfungselementes.
Sofern der Relaxationsmodul G eine reine Zeitabhängigkeit aufweist, kann nach
dem Boltzmann Superpositionsprinzip (Gleichung 3.2) die resultierende Spannung
im linear-viskoelastischen Bereich durch die Summation der Spannungsrelaxation
kleiner Einzeldeformationen δγi, die zu vergangenen Zeiten ti stattfanden, formu-
liert werden:
τ(t) =
∑
i
G(t− ti)δγi(ti). (3.2)
Die resultierende Spannung jedes Teilschrittes ist unabhängig von den vorange-
gangenen Schritten und das System relaxiert für alle Deformationen. Für eine konti-
nuierliche Deformationsvorgeschichte und mit der Scherratenbeziehung δγi = γ˙iδti
kann folgende Gleichung formuliert werden:
τ(t) =
∫ t
−∞
G(t− t′)γ˙(t′)dt′. (3.3)
Unter Berücksichtigung des exponentiell abfallenden Relaxationsmoduls G(t)
folgt durch Substitution das Maxwell-Modell mit dem Schermodul G0 und der Re-
laxationszeit λ:
42
3 Linear-viskoelastische Rheologie
3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung
3.2.1 Lineare Viskoelastizität
Polymere sind viskoelastische Materialien und zeigen ein zeitabhängiges Verhalten
bezüglich einer äußeren Deformation. Für geringe Deformationen γ ≤ γc ∼= 0,5 wei-
sen Deformation γ und Spannung τ für den Relaxationsmodul G(t) einen linearen
Zusammenhang auf [Macoscko, 1994]:
dτ = G(t)dγ. (3.1)
Aus physikalischer Sichtweise bedeutet dies, dass eine Änderung des molekularen
Gleichgewichtszustandes vernachlässigbar gering ist und unter dieser Voraussetzung
intrinsische Materialeigenschaften untersucht werden können. Da ein viskoelasti-
sches Material sowohl Energie speichert als auch eine Form der Energiedissipation
besitzt, besteht ein fundamentales Modell zur Beschreibung linear-viskoelastischen
Verhaltens aus der seriellen Kombination eines Feder- und Dämpfungselementes.
Sofern der Relaxationsmodul G eine reine Zeitabhängigkeit aufweist, kann nach
dem Boltzmann Superpositionsprinzip (Gleichung 3.2) die resultierende Spannung
im linear-viskoelastischen Bereich durch die Summation der Spannungsrelaxation
kleiner Einzeldeformationen δγi, die zu vergangenen Zeiten ti stattfanden, formu-
liert werden:
τ(t) =
∑
i
G(t− ti)δγi(ti). (3.2)
Die resultierende Spannung jedes Teilschrittes ist unabhängig von den vorange-
gangenen Schritten und das System relaxiert für alle Deformationen. Für eine konti-
nuierliche Deformationsvorgeschichte und mit der Scherratenbeziehung δγi = γ˙iδti
kann folgende Gleichung formuliert werden:
τ(t) =
∫ t
−∞
G(t− t′)γ˙(t′)dt′. (3.3)
Unter Berücksichtigung des exponentiell abfallenden Relaxationsmoduls G(t)
folgt durch Substitution das Maxwell-Modell mit dem Schermodul G0 und der Re-
laxationszeit λ:
42
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τ(t) =
∫ t
−∞
G0e
−(t−t′)/λγ˙(t′)dt′. (3.4)
Als Erweiterung zur allgemeinen Beschreibung um eine Serie von Relaxationszei-
ten λi und partiellen Schubmoduln gi folgt das Allgemeine Maxwell-Modell:
τ(t) =
∫ t
−∞
N∑
i=1
gie
−(t−t′)/λi γ˙(t′)dt′. (3.5)
Oszillatorische Scherversuche sind eine typische Methode zur Bestimmung des
Relaxationszeitspektrums. Hierbei wird das Fluid zwischen zwei Platten einer si-
nusförmigen Deformation bei konstanter Winkelfrequenz ω unterworfen, so dass die
viskoelastische Materialantwort in direktem Bezug zur Messzeit (1/ω) steht:
γ(t) = γ0sin(ωt). (3.6)
Für einen Hookeschen Festkörper verläuft die oszillatorische Spannung in Phase
mit der Deformation, während für ein Newtonsches Fluid eine Phasendifferenz δ von
pi/2 auftritt. Allgemein haben Deformation und Spannung für ein viskoelastisches
Material die gleiche Kreisfrequenz, aber es tritt eine Phasenabweichung von 0 ≤
δ ≤ pi/2 auf. Weiterhin kann die Spannung in zwei orthogonale Funktionen, in und
außerhalb der Phase, mit der gleichen Kreisfrequenz getrennt werden:
τ(t) = γ0[G
′(ω)sin(ωt) +G′′(ω)cos(ωt)]. (3.7)
Der Speichermodul G′ entspricht dem elastischen Anteil der Materialdeformation
und verläuft in Phase (δ = 0), während der Verlustmodul G′′ die viskose Material-
antwort mit δ = pi/2 beschreibt. Unter Annahme eines diskreten Relaxationszeit-
spektrums können beide Moduln auf Grundlage des allgemeinen Maxwell-Modells
wie folgt formuliert werden:
G′(ω) =
∑
i
gi
ω2λ2i
1 + ω2λ2i
. (3.8)
G′′(ω) =
∑
i
gi
ωλi
1 + ω2λ2i
. (3.9)
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3 Linear-viskoelastische Rheologie
Verlust- und Speichermodul sind über G∗(ω) = G′(ω) + iG′′(ω) mit dem kom-
plexen Modul G∗(ω) verknüpft und ihr Verhältniswert liefert den Tangens zum
Phasenwinkel tan(δ) = G′′/G′.
Nach Ferry [1980] ermöglicht das Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip (time-
temperature superposition principle, TTS) die frequenz- und temperaturabhängi-
ge Beschreibung des linear-viskoelastischen Verhaltens. Für ein thermorheologisch
einfaches Materialsystem besitzen alle Relaxationsprozesse die gleiche Temperatu-
rabhängigkeit, die durch das Produkt aus temperaturunabhängigen Faktoren und
der Monomerrelaxationszeit bestimmt wird. Der Relaxationsmodul zu einer be-
stimmten Temperatur T kann durch Superposition von Daten bei einer Referenz-
temperatur T0 unter Anwendung multiplikativer Verschiebungsfaktoren aT und bT
berechnet werden:
G(t,T ) = bTG
(
t
aT
,T0
)
. (3.10)
Somit werden die gleichen Werte einer viskoelastischen Materialfunktion, bei-
spielsweise des Relaxationsmoduls, entweder durch Variation der Messzeit bezie-
hungsweise der Frequenz oder durch Änderung des physikalischen Materialzustan-
des, zum Beispiel der Temperatur, erzielt. Hierbei beschreibt der horizontale Ver-
schiebungsfaktor aT die Temperaturabhängigkeit der Relaxationszeiten. Für Tem-
peraturen deutlich oberhalb der Glasübergangstemperatur T > Tg + 100 ◦C ist der
Arrhenius-Ansatz mit der Aktivierungsenergie EA und der universellen Gaskon-
stante R gültig:
aT = exp
[−EA
R
(
1
T
− 1
T0
)]
. (3.11)
Eine zuverlässigere Berechnung des Verschiebungsfaktors aT im Temperaturbe-
reich T < Tg + 100 ◦C ermöglicht die Williams-Landel-Ferry (WLF) Gleichung mit
den spezifischen Materialkonstanten C01 und C02 :
log(aT ) =
−C01(T − T0)
C02 + (T − T0)
. (3.12)
Für eine vollständige Anpassung experimenteller Daten an das TTS-Prinzip
muss durch den vertikalen Verschiebungsfaktor bT die Temperaturabhängigkeit der
Entropieelastizität berücksichtigt werden:
44
3 Linear-viskoelastische Rheologie
Verlust- und Speichermodul sind über G∗(ω) = G′(ω) + iG′′(ω) mit dem kom-
plexen Modul G∗(ω) verknüpft und ihr Verhältniswert liefert den Tangens zum
Phasenwinkel tan(δ) = G′′/G′.
Nach Ferry [1980] ermöglicht das Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip (time-
temperature superposition principle, TTS) die frequenz- und temperaturabhängi-
ge Beschreibung des linear-viskoelastischen Verhaltens. Für ein thermorheologisch
einfaches Materialsystem besitzen alle Relaxationsprozesse die gleiche Temperatu-
rabhängigkeit, die durch das Produkt aus temperaturunabhängigen Faktoren und
der Monomerrelaxationszeit bestimmt wird. Der Relaxationsmodul zu einer be-
stimmten Temperatur T kann durch Superposition von Daten bei einer Referenz-
temperatur T0 unter Anwendung multiplikativer Verschiebungsfaktoren aT und bT
berechnet werden:
G(t,T ) = bTG
(
t
aT
,T0
)
. (3.10)
Somit werden die gleichen Werte einer viskoelastischen Materialfunktion, bei-
spielsweise des Relaxationsmoduls, entweder durch Variation der Messzeit bezie-
hungsweise der Frequenz oder durch Änderung des physikalischen Materialzustan-
des, zum Beispiel der Temperatur, erzielt. Hierbei beschreibt der horizontale Ver-
schiebungsfaktor aT die Temperaturabhängigkeit der Relaxationszeiten. Für Tem-
peraturen deutlich oberhalb der Glasübergangstemperatur T > Tg + 100 ◦C ist der
Arrhenius-Ansatz mit der Aktivierungsenergie EA und der universellen Gaskon-
stante R gültig:
aT = exp
[−EA
R
(
1
T
− 1
T0
)]
. (3.11)
Eine zuverlässigere Berechnung des Verschiebungsfaktors aT im Temperaturbe-
reich T < Tg + 100 ◦C ermöglicht die Williams-Landel-Ferry (WLF) Gleichung mit
den spezifischen Materialkonstanten C01 und C02 :
log(aT ) =
−C01(T − T0)
C02 + (T − T0)
. (3.12)
Für eine vollständige Anpassung experimenteller Daten an das TTS-Prinzip
muss durch den vertikalen Verschiebungsfaktor bT die Temperaturabhängigkeit der
Entropieelastizität berücksichtigt werden:
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3.2 Grundlagen der linear-viskoelastischen Charakterisierung
bT =
ρTA
ρ0TA0
, (3.13)
wobei ρ die Dichte und TA die absolute Temperatur sind. Unter Anwendung der
TTS-Prinzips ist es möglich, den notwendigen Messbereich zur vollständigen Be-
schreibung einer Polymerschmelze durch die komplementäre Beziehung von Tem-
peratur und Zeit zu erweitern.
3.2.2 Die physikalische Gelierung
Bei der Gelierung erfolgt der Übergang von viskosem zu elastischem Charakter
durch Bildung eines dreidimensionalen Netzwerkes. Mittels physikalischer Wechsel-
wirkungen (physikalische Gelierung) oder durch chemische Verknüpfungen (chemi-
sche Gelierung) wird diese Strukturbildung hervorgerufen. Aktuelle Forschungsar-
beiten auf dem Gebiet der Kristallisationsmorphologie beschreiben frühe Stadien
des Erstarrungsprozesses durch den Zustand eines physikalischen Gels [Pogodina
and Winter, 1998; Pogodina et al., 2001]. Im Rahmen der vorliegenden (Kapitel
1.4) und älterer Arbeiten wird gezeigt, dass das Lösungsverhalten von Polymeren
mit Sorbitol-Derivaten, insbesondere von iPP mit TBPMN, durch eine physikali-
sche Gelierung definierbar ist. Schwache physikalische Gele besitzen ein reversibles
Netzwerk und zeigen nur für definierte Zeitskalen Feststoffcharakter. Anhand von
linear-viskoelastischen Untersuchungen zu Polydimethylsiloxan führen Winter and
Chambon [1986] erstmals ein Konzept zur Gelcharakterisierung ein, dessen Vor-
teil es ist, dass die gelbildende Vernetzungsreaktion für eine genaue Messung nicht
unterbrochen werden muss. Das Relaxationsverhalten von Polymeren beim flüssig-
fest Phasenübergang ist hierbei durch einen selbstähnlichen Relaxationsmodul bei
langen Zeiten λ0 < t <∞ bestimmt [Schwittay et al., 1995]:
G(t) = St−n. (3.14)
λ0 ist die charakteristische Zeit für den Wechsel in einen anderen Relaxations-
bereich, beispielsweise den Glasübergang, und S ist die Gelsteifigkeit. Für das
Chambon-Winter-Spektrum mit dem Relaxationsexponenten n steigen Speicher-
und Verlustmodul gleichermaßen mit der Frequenz an, so dass der Tangens des
Verlustwinkels von dieser unabhängig ist:
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3 Linear-viskoelastische Rheologie
tan(δ) = tan
npi
2
= const. (3.15)
Die Frequenzunabhängigkeit des Verlustwinkel ist eine zuverlässige Methode zur
Bestimmung des Gelpunktes, da oszillatorische Versuche auf Grund der geringen
Deformationen (Schwingungsamplituden) eine Netzwerkbildung nicht beeinflussen
und während des flüssig-fest Übergangs durchgeführt werden können.
3.2.3 Der van Gurp-Palmen-Plot
Eine Möglichkeit zur Verifikation des TTS-Prinzips stellt die Auftragung des Ver-
lustwinkels δ beziehungsweise des Verlustfaktors tan(δ) als Funktion von |G∗| im
van Gurp-Palmen-Plot dar [Gurp, 1998]. Diese Darstellung basiert auf dem Cole-
Cole-Plot und gewährleistet, auf Grund der hohen Sensitivität zu Molekularge-
wichtsverteilung und Langkettenverzweigungen, eine Verbindung von Relaxations-
prozessen mit der entsprechenden Makromolekülstruktur. Eine lineare Auftragung
des Verlustwinkels δ(|G∗| ,T ) ist unabhängig von Verschiebungsfaktoren und damit
für thermorheologisch einfache Systeme unabhängig von der Temperaturabhängig-
keit von Relaxationsprozessen, so dass für diese Systeme alle Kurven für verschie-
dene Temperaturen eine Masterkurve ergeben [Trinkle and Friedrich, 2001; Trinkle
et al., 2002]. Mit einem thermorheologisch komplexen Verhalten tritt eine tempe-
raturabhängige Trennung auf. Allgemein fällt der Phasenwinkel von 90◦ ausgehend
mit steigendem Modul ab, durchläuft anschließend ein Minimum und steigt danach
wieder an. Für teilkristalline Polymere kann, bedingt durch die Kristallisation bei
niedrigen Temperaturen, nur der Bereich zwischen der Nullviskosität (δ = 90◦) und
dem Plateaumodul G0N gemessen werden:
G0N = G
′ (ω|tan(δ)=min) . (3.16)
G0N = lim
δ→0
|G∗(δ)|. (3.17)
Mit δ → 0 bzw. tan(δ)→ 0 dominiert der Speichermodul gegenüber dem Verlust-
modul, so dass der Relaxationsmodul im Minimum dem Plateaumodul entspricht.
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Im Rahmen der rheologischen Untersuchungen wurde das schubspannungsgesteu-
erte Rheometer MCR301 (Anton Paar, Deutschland) mit einem CTD450 Ofen ver-
wendet. Alle Messungen zur linear-viskoelastischen Charakterisierung als auch zur
scherinduzierten Kristallisation wurden zum Ausschluss von oxidativer Degradati-
on unter Stickstoffatmosphäre mit einem 4◦ Kegel-Platte-Messsystem (25mm im
Durchmesser) durchgeführt. Auf Grund der Kegelgeometrie beträgt die resultieren-
de Spaltbreite 251 µm. Zur Gewährleistung einer Vergleichbarkeit der rheologischen
Ergebnisse wurden die Proben vor Initiierung des Messprotokolls im Rheometer für
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Abbildung 3.1: Schematischer Zeit-Temperatur-Verlauf der Temperaturhysterese zur Re-
versibilität im TBPMN-Phasenübergang; a) Temperaturhysterese 1 (TH1),
b) Temperatur-Hysterese 2 (TH2)
5 min gehalten. Abschließend erfolgte ein Aufheizen auf die Messtemperatur TTH
aus dem Protokoll TH1 sowie eine erneute Äquilibrierungsperiode für 15 min vor
dem Messbeginn.
3.4 Resultate zum Ausscheidungsverhalten
Das isotaktische Polypropylen bildet mit dem Nukleierungsmittel TBPMN eine
homogene Schmelze, die während der Abkühlung durch eine flüssig-fest Phasen-
trennung im Bereich bis 3 wt% charakterisiert ist. Abbildung 3.2 zeigt die Aus-
scheidungsdynamik der untersuchten iPP/TBPMN-Systeme anhand des Betrags
des komplexen Moduls |G∗| als Funktion der Temperatur.
Die vorliegenden Daten bestätigen für das Sorbitol-Derivat TBPMN die Bildung
einer homogenen Schmelze oberhalb von 190 ◦C. Mit abnehmender Temperatur
steigt die Zähigkeit für alle Materialsysteme ausgehend von dem gleichen Anfangs-
wert bei 200 ◦C linear an. Für das reine iPP belegen die rheologischen Messungen
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Abbildung 3.2: Ausscheidungsdynamik von iPP/TBPMN-Systemen als Temperaturfunk-
tion (∆T = 1 K min−1) im Konzentrationsbereich von 0 wt% bis 1,4 wt%
ein Arrhenius-Verhalten bis zur Kristallisation bei 130 ◦C. In Abhängigkeit vom
TBPMN-Gehalt zeigt sich die Sorbitol-Phasentrennung durch einen deutlichen Mo-
dulanstieg, der sich mit steigendem Additivgehalt zu höheren Temperaturen ver-
schiebt. Für den zugrunde liegenden Mechanismus der Sol-Gel Umwandlung lassen
die vergleichbaren Anstiege auf eine gleiche Kinetik für alle Systeme schließen.
Im Anschluss an die Phasentrennung ist der weitere Erstarrungsverlauf durch eine
konstante Zunahme der Zähigkeit definiert. Die Übereinstimmungen im Verlauf vor
und nach der Sol-Gel Umwandlung folgen aus dem dominierenden Polypropylenein-
fluss in diesen Bereichen. Insbesondere hohe Additivkonzentrationen c > 1,0 wt%
mit einer Gelbildung bei hohen Temperaturen erreichen im Verlauf der Abkühlung
einen konstanten Zustand vor der eigentlichen Polymerkristallisation. Diese wird
auf Grund der starken Nukleierungseffizienz des TBPMN von Tc = 132 ◦C auf
Tc = 142
◦C erhöht, weist jedoch keine explizite Konzentrationsabhängigkeit auf.
Mit zunehmendem Nukleierungsmittelgehalt nehmen, auf Grund des Anstiegs im
Fibrillendurchmesser und in der Fibrillenanzahl, die resultierenden Gelsteifigkeiten
mit einer höheren elastischen Komponente zu [Shepard et al., 1997].
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In Abbildung 3.3 ist exemplarisch die Ausscheidungsdynamik für eine Konzen-
tration von 0,7 wt% TBPMN dargestellt. Alle weiteren Daten zum G’, G”-Verlauf
befinden sich im Anhang. Bis zum Erreichen der flüssig-fest Phasengrenze zeigen
G′ und G′′ für iPP/TBPMN-Systeme unterschiedliche Temperaturabhängigkeiten,
wobei der Verlustmodul gegenüber dem Speichermodul dominiert. Während der
TBPMN-Ausscheidung steigt G′ deutlich gegenüber G′′ an, was auf die Bildung ei-
nes stabilen Gelnetzwerkes im Verlauf der Phasentrennung hinweist. Im Anschluss
an die Netzwerkbildung verfügen Speicher- und Verlustmodul über die gleiche, li-
neare Temperaturabhängigkeit, wobei im Gelzustand weiterhin der Verlustmodul
dominiert. Erst mit dem Kristallisationsbeginn kommt es zu einem Cross-Over und
G′ nimmt höhere Werte als G′′ an. Da die TBPMN-Ausscheidung ein physikalischer
Prozess ist, verläuft diese vollständig reversibel. Abbildung 3.4 zeigt hierzu ausge-
wählte temperaturabhängige Hysteresefunktionen, während die Daten für 0,5 wt%
und 1,0 wt% im Anhang aufgeführt sind. Die Temperaturdifferenz von ∆T ≈ 20 ◦C
zwischen Ausscheidung TAus und Lösung TLsg ist für alle untersuchten Materialien
unabhängig vom TBPMN-Gehalt. Außerhalb des Ausscheidungsintervalls mit der
Fibrillenbildung sind die TBPMN-Systeme durch ein thermorheologisch einfaches
Verhalten charakterisiert [Balzano et al., 2008b], während für den Phasenübergang
ein komplexes Verhalten mit einer starken ∆T -Dynamik auftritt.
In Abbildung 3.5 sind die Umwandlungstemperaturen der reversiblen Gelbildung
in Abhängigkeit von der TBPMN-Konzentration dargestellt. Zum Vergleich sind
die Ausscheidungstemperaturen, welche aus dynamischen DSC-Messungen hervor-
gehen, eingefügt und die Datenverläufe mit einem allgemeinen Potenzgesetz nach
Gleichung 3.18 approximiert:
f(x) = A · cn. (3.18)
Die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit (Tabelle 2.1) und thermodynami-
sche Charakterisierungen älterer Sorbitol-Generationen [Marco et al., 2002b; No-
gales et al., 2003] belegen einen asymptotischen Verlauf der Kristallisationstem-
peratur. Diese steigt bei geringen Nukleierungsmittelkonzentrationen sprunghaft
an und nähert sich ab einer Konzentration von c ≈ 0,5 wt% einem Grenzwert
an. Für die Analysen im Konzentrationsbereich der flüssig-fest Phasentrennung
weisen die Ausscheidungs- und Lösungstemperaturen für TBPMN jedoch eine ex-
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befinden sich im Anhang. Bis zum Erreichen der flüssig-fest Phasengrenze zeigen
G′ und G′′ für iPP/TBPMN-Systeme unterschiedliche Temperaturabhängigkeiten,
wobei der Verlustmodul gegenüber dem Speichermodul dominiert. Während der
TBPMN-Ausscheidung steigt G′ deutlich gegenüber G′′ an, was auf die Bildung ei-
nes stabilen Gelnetzwerkes im Verlauf der Phasentrennung hinweist. Im Anschluss
an die Netzwerkbildung verfügen Speicher- und Verlustmodul über die gleiche, li-
neare Temperaturabhängigkeit, wobei im Gelzustand weiterhin der Verlustmodul
dominiert. Erst mit dem Kristallisationsbeginn kommt es zu einem Cross-Over und
G′ nimmt höhere Werte als G′′ an. Da die TBPMN-Ausscheidung ein physikalischer
Prozess ist, verläuft diese vollständig reversibel. Abbildung 3.4 zeigt hierzu ausge-
wählte temperaturabhängige Hysteresefunktionen, während die Daten für 0,5 wt%
und 1,0 wt% im Anhang aufgeführt sind. Die Temperaturdifferenz von ∆T ≈ 20 ◦C
zwischen Ausscheidung TAus und Lösung TLsg ist für alle untersuchten Materialien
unabhängig vom TBPMN-Gehalt. Außerhalb des Ausscheidungsintervalls mit der
Fibrillenbildung sind die TBPMN-Systeme durch ein thermorheologisch einfaches
Verhalten charakterisiert [Balzano et al., 2008b], während für den Phasenübergang
ein komplexes Verhalten mit einer starken ∆T -Dynamik auftritt.
In Abbildung 3.5 sind die Umwandlungstemperaturen der reversiblen Gelbildung
in Abhängigkeit von der TBPMN-Konzentration dargestellt. Zum Vergleich sind
die Ausscheidungstemperaturen, welche aus dynamischen DSC-Messungen hervor-
gehen, eingefügt und die Datenverläufe mit einem allgemeinen Potenzgesetz nach
Gleichung 3.18 approximiert:
f(x) = A · cn. (3.18)
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3 Linear-viskoelastische Rheologie
Abbildung 3.5: Starttemperaturen der reversiblen Gelbildung für die Ausscheidung (Ab-
kühlkurve) und das Lösen (Aufheizkurve) im Vergleich von Rheometer und
DSC
ponentielle Zunahme mit steigendem Nukleierungsmittelgehalt auf. Dieser syste-
matische Unterschied kann auf unterschiedliche Mechanismen im Erstarrungspro-
zess zurückgeführt werden. Zum einen sind die Umwandlungstemperaturen TAus
und TLsg eine Konsequenz der flüssig-fest Phasentrennung und verschieben sich
in Bezug zum experimentellen Phasendiagramm (Abbildung 1.8) direkt mit dem
TBPMN-Gehalt. Im Gegensatz dazu resultiert die asymptotische Verschiebung der
Kristallisationstemperatur aus der Nukleierungseffizienz, die schon bei minimalen
TBPMN-Konzentrationen ihr Optimum erreicht. Demzufolge lassen die Mechanis-
men für Nukleierung und Phasentrennung unterschiedliche Abhängigkeiten erken-
nen. Die Funktionsparameter der Sol-Gel-Bildung sind in Tabelle 3.1 aufgeführt. Es
zeigt sich, dass die jeweiligen Steigungen eine gute Korrelation untereinander auf-
weisen und die entsprechenden Umwandlungsdynamiken äquivalent sind. Hierbei
muss berücksichtigt werden, dass unterschiedliche Heizraten für DSC 10 K min−1
und Rheometer 1 K min−1 zu einer Verschiebung in der Konzentrationsabhängig-
keit führen.
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3.4 Resultate zum Ausscheidungsverhalten
Tabelle 3.1: Parameter zum Potenzcharakter der Sol-Gel Umwandlung von iPP/TBPMN-
Systemen im rheologischen- und thermodynamischen Analyseprofil
Phasenumwandlung Methode Koeffizient - A Exponent - n
Gel-Sol rheolog. Hysterese 191,1 0,09
Sol-Gel rheolog. Hysterese 173,4 0,12
Sol-Gel dynamische DSC 168,5 0,15
Unter Ausschluss der Heizratenabhängigkeit zeigen Abbildung 3.6 für 170 ◦C und
Abbildung 3.7 für 160 ◦C die zeitliche Entwicklung unter Quasi-Ruhebedingungen
(Definition nach Abschnitt 3.3) bis zum Erreichen eines Gleichgewichtszustandes.
Weitere Daten für 0,7 wt% und 1,4 wt% bei 180 ◦C beziehungsweise bei 200 ◦C be-
finden sich im Anhang. In Übereinstimmung mit den Ergebnissen zur Konzentrati-
onsabhängigkeit des Phasenübergangs (Abbildung 3.2) treten unter oszillatorischer
Deformation im linear-viskoelastischen Bereich verschiedene Stadien der Ausschei-
dungsdynamik hervor. Für 0,3 wt% liegt die Temperatur von 170 ◦C oberhalb des
kritischen Wertes TAus und das TBPMN ist vollständig gelöst, so dass thermorheo-
logisch einfaches Verhalten dominiert. Das System mit 0,7 wt% TBPMN befindet
sich bei Erreichen der Temperatur von 170 ◦C im Beginn der Fibrillenbildung. Da-
bei tritt eine Induktionszeit von 1500 s auf, bis ein stabiler Gelzustand erreicht
ist. Für iPP/TBPMN-Systeme mit Konzentrationen c ≥1,0 wt% liegt das Nukleie-
rungsmittel als stabile Gelstruktur vor und es resultieren deutlich höhere Werte
für Speicher- und Verlustmodul. Bei einer Temperatursenkung auf 160 ◦C verkürzt
sich die Einstellungszeit bis zum Erreichen eines stabilen Gelzustandes für Systeme
mit einer höheren kritischen Ausscheidungstemperatur, beispielsweise für 0,7 wt%
TBPMN von t = 1500 s auf t = 960 s. Ein Additivgehalt von 1,4 wt% führt bei
dieser Temperatur bereits zur Bildung eines quasi-überkritischen Gels, dessen elas-
tischer Zustand den viskosen Anteil dominiert. Für geringere Nukleierungsmittel-
konzentrationen erfolgt stattdessen die Phasentrennung.
Abbildung 3.8 zeigt die Strukturentwicklung mit einem Beginn der Polypropy-
lenkristallisation. Mit sinkender Temperaturvorgabe auf 150 ◦C unterschreiten alle
nukleierten Systeme die Ausscheidungstemperatur. In Abhängigkeit vom TBPMN-
Gehalt wird für niedrige Additivkonzentrationen die Phasenumwandlung eingelei-
tet, während hochkonzentrierte Systeme eine stabile Gelstruktur gebildet haben.
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Abbildung 3.6: Einfluss der TBPMN-Konzentration auf die Ausscheidungsdynamik als
Funktion der Messdauer bei 170 ◦C
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Funktion der Messdauer bei 160 ◦C
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3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile
Abbildung 3.8: Einfluss der TBPMN-Konzentration auf die Ausscheidungsdynamik als
Funktion der Messdauer bei 150 ◦C
Im Fall dieser Materialien führt der gebildete Anteil an TBPMN-Fibrillenbündeln
zu einer Zunahme an Nukleierungsflächen. Dabei erfährt die notwendige Unterküh-
lung für die Polymerkristallisation eine Reduktion und mit zunehmender Messzeit
bewirkt ein steigender Anteil an kristallisiertem Polypropylen einen überproportio-
nalen Anstieg von G′.
3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile
Das nicht-modifizierte Polypropylen HG 313 MO zeigt thermorheologisch einfaches
Verhalten und kann durch die Berechnung von Masterkurven anhand des Zeit-
Temperatur-Verschiebungsprinzips über einen erweiterten Frequenzbereich charak-
terisiert werden. Abbildung 3.9 zeigt für die Referenztemperatur TRef = 150 ◦C den
entsprechenden G’, G”-Verlauf, welcher mit der Software IRIS nach der Methode
von Baumgaertel and Winter [1989] unter Berücksichtigung horizontaler Verschie-
bungen bestimmt wurde. Die Daten für die horizontalen Verschiebungsfaktoren
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3 Linear-viskoelastische Rheologie
Abbildung 3.9: Masterkurve für nicht-modifiziertes iPP bei TRef = 150 ◦C; a) gemessener
Verlauf und b) berechneter Verlauf
aT korrelieren mit der WLF-Beziehung und sind mit den Relaxationsmoden des
Maxwell-Spektrums in Tabelle 3.2 aufgeführt.
Für eine zuverlässige Berechnung der längsten Relaxationszeit λmax nach dem
Maxwell-Modell ist eine genaue Datenerfassung des terminalen Bereiches notwen-
dig. Entsprechende oszillatorische Versuchsprofile basieren auf Einzelmessungen bei
hohen Temperaturen mit T > 190 ◦C und niedrigen Frequenzvorgaben, so dass für
eine Polymerschmelze zunehmende Schwankungen im G’-Verlauf auftreten. Die in
Abbildung 3.9 dargestellte Masterkurve beinhaltet neben den gemessenen Modul-
funktionen zusätzlich den hieraus berechneten Verlauf von Speicher- und Verlust-
modul. Anhand der berechneten Steigungen von 1,0 für den Verlustmodul und 1,7
für den Speichermodul wird näherungsweise von einem Erreichen des terminalen
Regimes ausgegangen und die längste Relaxationszeit kann als signifikante Größe
betrachtet werden.
Im Fall der Überlagerung verschiedener, thermisch aktivierter Relaxationspro-
zesse, respektiv thermorheologischer Komplexität, existiert keine kontinuierliche
Masterkurve. Eine Charakterisierung nukleierter Polypropylensysteme ermöglicht
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3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile
Tabelle 3.2: Rheologische Parameter von nicht-modifiziertem iPP bei einer Referenztem-
peratur von 150 ◦C
Maxwell-Spektrum
T aT Mode gi λi
◦C - - Pa s
145 0,102 1 1,253 · 105 1,808 · 10−3
150 0,000 2 3,175 · 104 1,363 · 10−2
170 -0,218 3 1,068 · 104 5,478 · 10−2
190 -0,434 4 2,368 · 103 2,079 · 10−1
200 -0,523 5 2,708 · 102 8,962 · 10−1
210 -0,654 6 2,698 · 100 1,474 · 10−1
die Darstellung im van Gurp-Palmen-Plot unabhängig von Frequenzabhängigkeit
und der Notwenigkeit einer horizontalen Verschiebung. Materialien mit der glei-
chen Temperaturabhängigkeit bilden eine deckungsgleiche Kurvenschar. Abbildung
3.10 und Abbildung 3.11 zeigen exemplarisch für zwei Additivkonzentrationen im
van Gurp-Palmen-Plot den Übergang von einer homogenen Schmelze zu einem Gel
durch TBPMN-Ausscheidung.
Eine homogene Polypropylenschmelze liegt oberhalb der Ausscheidungstempera-
tur vor und die Messungen ergeben für alle iPP/TBPMN-Systeme eine identische
Masterkurve. Bei einsetzender Gelierung verliert das TTS-Prinzip seine Gültigkeit
auf Grund zusätzlicher Temperaturabhängigkeiten. Es erfolgt die Ausbildung loka-
ler Minima, deren |G∗|-Werte nach dem gleichen Prinzip des Plateaumoduls G0N
für nicht-modifizierte Polymere die Gelsteifigkeit repräsentieren. Mit abnehmender
Temperatur verschiebt sich diese charakteristische Größe innerhalb eines Proben-
systems, während im Fall einer konstanten Temperatur der Gelmodul G0Gel mit
steigendem TBPMN-Gehalt zunimmt. Für hohe |G∗|-Werte beziehungsweise mit
steigender Kreisfrequenz wird die thermorheologische Charakteristik erneut durch
die Polypropylenmatrix dominiert. Die Daten der gelierten Systeme zeigen in die-
sem Bereich eine vergleichbare Temperaturabhängigkeit zum nicht-modifizierten
iPP, so dass kongruente Funktionsverläufe auftreten und der Plateaumodul von
Polypropylen G0iPP nicht durch TBPMN-Zugabe beeinflusst wird.
Die Abbildungen 3.12 und 3.13 zeigen im Kontext der Reversibilitätsbestimmun-
gen von TBPMN den Gelzustand für zwei verschiedene thermische Vorgeschichten.
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3 Linear-viskoelastische Rheologie
Abbildung 3.10: Temperaturabhängigkeit der linearen Viskoelastizität; 0,7 wt% TBPMN
im van Gurp-Palmen-Plot
Abbildung 3.11: Temperaturabhängigkeit der linearen Viskoelastizität; 1,4 wt% TBPMN
im van Gurp-Palmen-Plot
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3.5 Resultate der oszillatorischen Messprofile
Abbildung 3.12: Einfluss der thermischen Vorgeschichte TH1 auf die lineare Viskoelastizi-
tät von iPP/TBPMN-Systemen
Abbildung 3.13: Einfluss der thermischen Vorgeschichte TH2 auf die lineare Viskoelastizi-
tät von iPP/TBPMN-Systemen
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3 Linear-viskoelastische Rheologie
In einem konzentrationsspezifischen Temperaturbereich TAus < TTH < TLsg liegen
iPP/TBPMN-Systeme in thermorheologisch einfachem oder komplexem Zustand
vor [Balzano et al., 2008a]. Im Fall des thermischen Protokolls TH1 mit einer Ab-
kühlung auf TTH > TAus ist das linear-viskoelastische Verhalten aller iPP/TBPMN
Systeme äquivalent zum nicht-nukleierten Polypropylen und es folgen kongruente
Funktionsverläufe. Im Gegensatz dazu bildet sich durch Verwendung der Methode
TH2 mit einer Abkühlung auf T < TAus ein TBPMN-Netzwerk, welches bei ei-
ner anschließenden Temperaturerhöhung auf TTH stabil bleibt. Mit der Darstellung
im van Gurp-Palmen-Plot zeichnet sich die Ausbildung von Gelmoduln ab. Erst
bei einem Überschreiten der Lösungstemperatur TLsg ist eine reversible Gel-Sol-
Umwandlung möglich.
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3.6 Zusammenfassung zum linear-viskoelastischen Verhalten
Untersuchungen im linear-viskoelastischen Deformationsbereich ermöglichen eine
Charakterisierung der Phasenumwandlung und der Viskoelastizität im Ruhezu-
stand. Die TBPMN-Ausscheidungsdynamik weist eine graduelle Zunahme der Um-
wandlungstemperaturen mit steigendem TBPMN-Gehalt auf. Profile mit konstan-
ten Deformationsparametern bestätigen in Aufheiz- beziehungsweise Abkühlkurven
die vollständige Reversibilität der Sol-Gel Phasenumwandlung im Konzentrations-
bereich bis c = 1,4 wt%. Die Temperaturdifferenz zwischen Ausscheidungs- und
Lösungstemperatur liegt bei ∆T ≈ 20 K und weist keine Abhängigkeit vom Nu-
kleierungsmittelgehalt auf. Im Verlauf der Ausscheidungsdynamik dominiert der
Verlustmodul gegenüber dem Speichermodul sowohl vor als auch nach der Fibril-
lenbildung. Erst mit Erreichen des Kristallisationsintervalls erfolgt ein Cross-Over
und die iPP/TBPMN-Systeme kristallisieren einheitlich bei 142 ◦C.
Auf Grundlage von oszillatorischen Analysen bei verschiedenen Temperaturen
ist für das nicht-modifizierte iPP die Ermittlung einer Masterkurve, deren Ver-
schiebungsfaktoren mit der WLF-Beziehung korrelieren, möglich. Hieraus erfolgt
die Berechnung des Relaxationszeitspektrums nach dem Maxwell-Modell.
Die nukleierten iPP/TBPMN-Systeme zeichnen sich im Zustand der homogenen
Schmelze durch ein identisches linear-viskoelastisches Verhalten aus. In Überein-
stimmung mit dem nicht-modifizierten iPP liefert der van Gurp-Palmen-Plot einen
kongruenten Verlauf aller Systeme. Anschließend tritt bei Erreichen der spezifischen
Ausscheidungstemperaturen zunehmend thermorheologisch komplexes Verhalten
auf. Die Entwicklung des Fibrillen-Netzwerkes zeigt sich im van Gurp-Palmen-Plot
anhand temperaturabhängiger Minima, welche in direkter Beziehung zur Gelstei-
figkeit stehen.
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4 Scherinduzierte Kristallisation
4.1 Einleitung und Konzepte
Im Rahmen der Kunststoffverarbeitung werden Polymere meinst einem komplexen
und starken Strömungsfeld unterworfen, welches die Kristallisation, Morphologie
und Produkteigenschaften maßgeblich bestimmt. Der Einfluss der thermomechani-
schen Vorgeschichte auf die Polymerkristallisation wurde intensiv mit dem Ergebnis
untersucht, dass die Wirkung eines Strömungsfeldes auf flexible thermoplastische
Polymere zu einer Streckung der Makromoleküle parallel zur Strömungsrichtung
führt [Coppola et al., 2004; Meerveld et al., 2004; Bischoff White et al., 2011].
Auf Grund dessen erhöht sich die Keimdichte in der Polymerschmelze und bewirkt
bei einer Reduktion der mittleren Sphärolithgröße ein anisotropes Kristallwachs-
tum [Kumaraswamy et al., 2004; Kumaraswamy, 2005]. Unter Berücksichtigung
der Molekülorientierung erfolgt die Anlagerung weiterer Molekülfragmente an die
wachsende Keimoberfläche senkrecht zur Strömungsrichtung. Im Fall hoher, linea-
rer Scherung reorganisieren sich vorzugsweise die Polymerketten mit hohen Mol-
massen und langen Relaxationszeiten zu einer gestreckten Konformation (extended
chain conformation) beziehungsweise zu einem zentralen Fibrillenbündel (shish).
Die verbleibenden Moleküle mit kürzeren Relaxationszeiten kristallisieren in Form
gefalteter Lamellen in rechtem Winkel an die Kernfasern epitaktisch an (kebab).
Partikel und Scherung separat oder in Kombination beeinflussen die Keimdichte
und damit die Kristallisationskinetik. Untersuchungen mit moderaten Scherbedin-
gungen kommen überwiegend zu dem Ergebnis, dass eine Zunahme der Scherung
für nukleierte Polymere einen geringeren Einfluss auf die Kristallisationskinetik hat,
als für nicht nukleierte Polymere. Naudy et al. [2007] untersuchten die scherindu-
zierte Kristallisation eines semiaromatischen Polyamids unter Berücksichtigung der
Nukleierungseffektivität von Talk. Für Scherraten oberhalb eines kritischen Wertes
wird analog zu früheren Arbeiten eine deutliche Zunahme der Kristallisationsra-
te mit steigender Scherrate festgestellt. Im Vergleich zu den nukleierten Systemen
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führen bei reinem Polyamid geringe Scherdeformationen zu einer Reduktion der
Kristallisationszeit. Die Autoren schlussfolgern, dass eine Ausrichtung von Ketten-
segmenten auf Grund des Scherfeldes zusätzliche Keime induziert. Somit nimmt die
Effektivität einer Scherung mit der Anzahl der scherinduzierten Keime im Vergleich
zur ruhenden Schmelze zu. Demnach wäre eine höhere kritische Scherrate nötig,
um eine Beeinflussung der Kristallisationskinetik zu ermöglichen. Röntgenuntersu-
chungen zur Strukturaufklärung zeigen für identische Scherbedingungen im Fall des
nicht nukleierten Materials eine stärkere Orientierung. Somit bewirken Scherdefor-
mationen eine Orientierung des Nukleierungsmittels und eine anschließende Kris-
tallisation von Polymerfraktionen senkrecht zur Strömungsrichtung. Hierbei wird
die Polymerorientierung reduziert.
An dieser Stelle sei insbesondere auf die Arbeiten von Jerschow and Janeschitz-
Kriegl [1997] hingewiesen, welche Scheruntersuchungen an isotaktischem Polypro-
pylen in einer Rohrleitung mit spezifischen Interaktionen zwischen der Polymer-
matrix und dem Nukleierungsmittel beschreiben. Diese Interaktionen führen selbst
bei geringen Scherraten zur Bildung orientierter Schichten vom Randbereich bis
in den Probenkern. Ausgehend von den Resultaten wird die Entwicklung einer
kinetische Theorie zur scherinduzierten Kristallisation von Polymeren angestrebt
[Janeschitz-Kriegl, 2003; Janeschitz-Kriegl and Ratajski, 2005, 2010]. Deren grund-
legende mathematische Modelle basieren auf thermodynamischen Daten und dienen
weniger dem rheologischen Verständnis der Wechselwirkung von quasi-homogenem
Nukleierungsmittel (TBPMN) und Polypropylen.
Umfangreiche Studien zu Step-Shear-Protokollen dokumentieren die Struktur-
entwicklung von isotaktischem Polypropylen auf molekularer Ebene mittels SAXS-
und WAXD-Messungen [Somani et al., 2000, 2002, 2005]. Für eine Beschleunigung
der Kristallisationskinetik müssen die Scherrate und Scherdeformation hoch genug
sein, um eine Orientierung der Polymerketten in der Schmelze und die Bildung
stabiler Keime zu induzieren. Dabei ist das Relaxationsverhalten der Polymermo-
leküle ausschlaggebend und wird durch Molekulargewichtsverteilung und Tempe-
ratur definiert. Unter isothermen Bedingungen haben lange Moleküle eine längere
Relaxationszeit und können in einem Strömungsfeld besser orientiert werden. In
Analogie zu weiteren Arbeiten [Janeschitz-Kriegl et al., 1999; Nobile et al., 2005]
kann zwischen zwei Scherprotokollen unterschieden werden:
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in den Probenkern. Ausgehend von den Resultaten wird die Entwicklung einer
kinetische Theorie zur scherinduzierten Kristallisation von Polymeren angestrebt
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legende mathematische Modelle basieren auf thermodynamischen Daten und dienen
weniger dem rheologischen Verständnis der Wechselwirkung von quasi-homogenem
Nukleierungsmittel (TBPMN) und Polypropylen.
Umfangreiche Studien zu Step-Shear-Protokollen dokumentieren die Struktur-
entwicklung von isotaktischem Polypropylen auf molekularer Ebene mittels SAXS-
und WAXD-Messungen [Somani et al., 2000, 2002, 2005]. Für eine Beschleunigung
der Kristallisationskinetik müssen die Scherrate und Scherdeformation hoch genug
sein, um eine Orientierung der Polymerketten in der Schmelze und die Bildung
stabiler Keime zu induzieren. Dabei ist das Relaxationsverhalten der Polymermo-
leküle ausschlaggebend und wird durch Molekulargewichtsverteilung und Tempe-
ratur definiert. Unter isothermen Bedingungen haben lange Moleküle eine längere
Relaxationszeit und können in einem Strömungsfeld besser orientiert werden. In
Analogie zu weiteren Arbeiten [Janeschitz-Kriegl et al., 1999; Nobile et al., 2005]
kann zwischen zwei Scherprotokollen unterschieden werden:
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führen bei reinem Polyamid geringe Scherdeformationen zu einer Reduktion der
Kristallisationszeit. Die Autoren schlussfolgern, dass eine Ausrichtung von Ketten-
segmenten auf Grund des Scherfeldes zusätzliche Keime induziert. Somit nimmt die
Effektivität einer Scherung mit der Anzahl der scherinduzierten Keime im Vergleich
zur ruhenden Schmelze zu. Demnach wäre eine höhere kritische Scherrate nötig,
um eine Beeinflussung der Kristallisationskinetik zu ermöglichen. Röntgenuntersu-
chungen zur Strukturaufklärung zeigen für identische Scherbedingungen im Fall des
nicht nukleierten Materials eine stärkere Orientierung. Somit bewirken Scherdefor-
mationen eine Orientierung des Nukleierungsmittels und eine anschließende Kris-
tallisation von Polymerfraktionen senkrecht zur Strömungsrichtung. Hierbei wird
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4.1 Einleitung und Konzepte
I. Eine lange Scherzeit in Kombination mit einer niedrigen Scherrate
II. Eine kurze Scherzeit kombiniert mit einer hohen Scherrate
Bei einer zu geringen Scherrate im ersten Fall und für eine zu kurze Scherzeit im
zweiten Fall ist die Gesamtorientierung der Kettensegmente zur Bildung stabiler
Keime nicht ausreichend. Somit müssen für eine signifikante, scherinduzierte Kris-
tallisation kritische Werte für Scherrate und Scherzeit überschritten werden. Bei
niedriger Scherdeformation ist die Molekülorientierung selbst für hohe Scherraten
nicht ausreichend, um stabile Keime zu bilden und das System relaxiert. Die Ori-
entierung steigt für eine konstante Deformation mit zunehmender Scherrate und
die Kristallisationszeit wird reduziert. Im Vergleich der Protokolle I und II wird
deutlich, dass ein höherer Grad der Kristallorientierung und eine größere Menge an
orientierten Kristalliten für Step-Shear-Protokolle nachweisbar sind. Meridionale
Reflexe in den SAXS-Aufnahmen parallel zur Strömungsrichtung belegen eine An-
ordnung der Kristalllamellen orthogonal zur Fließrichtung (siehe Abbildung 4.1).
Hierbei werden hochmolekulare Segmente mit langen Relaxationszeiten orientiert
und bilden mit benachbarten Elementen Kristallembryonen. Ist die Segmentorien-
tierung stabil beziehungsweise werden ausreichend Elemente orientiert, wirken die
Precursor als primäre Kristallkeime für die relaxierten Kettensegmente (Abbildung
4.1 b). Bei einer Temperatursenkung kristallisiert dann die unorientierte Fraktion
unter Berücksichtung der ausgerichteten, primären Keime an diesen und dominiert
auf Grund des höheren Volumenanteils die Streuaufnahmen. Somit ist die Bildung
gestreckter Konformationen nicht Voraussetzung für ein laterales Lamellenwachs-
tum zur Fließrichtung (Abbildung 4.1 c).
In weiteren Untersuchungen wurde die scherinduzierte Kristallisation binärer Sys-
teme, bestehend aus isotaktischem Polypropylen und einem Nukleierungsmittel,
studiert. Sun et al. [2009] haben die Effekte eines heterogenen Nukleierungsmittels
(Ton) auf die Kristallisationskinetik und die morphologische Entwicklung in Ab-
hängigkeit von Gehalt und Scherfeld eruiert. Auf Grundlage der experimentellen
Daten gehen die Autoren in dem Modell von einem dreidimensionalen Tonnetz-
werk aus. Dieses Netzwerk beeinträchtigt eine freie Bewegung der Kettensegmente
und führt zu einer Stabilisierung der Polymerstruktur (siehe Abbildung 4.2). Bei
Zunahme der Scherdeformation durch ein Scherfeld wird das Tonnetzwerk zunächst
reversibel deformiert und relaxiert nach Wegfall der Scherung. Ist in dieser Situation
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4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.1: Schematische Darstellung zur scherinduzierten Kristallisation [Somani
et al., 2000]
die Relaxationszeit der Polymermatrix kürzer als die Kristallisationsrate, bildet sich
ein sphärolithisches Gefüge ähnlich dem Ruhestatus. Die Autoren identifizieren eine
kritische Scherdeformation, die zu einer Zerstörung des Additivnetzwerkes führt und
eine Ausrichtung der Tonschichten in Strömungsrichtung ermöglicht. Gleicherma-
ßen sind die Kettensegmente des Polypropylens in Strömungsrichtung ausgerichtet,
so dass eine Stabilisierung durch gleichgerichtete Tonschichten eine Kristallisation
in zylindrischen Strukturen ermöglicht. Das Kristallisationsverhalten von reinem
iPP und kombiniert mit Nukleierungsmitteln in Form organischer Salze wurde von
Byelov et al. [2008] mittels Röntgenstreuung (SAXS und WAXS) charakterisiert.
Für reines Polypropylen erfolgt analog zu früheren Untersuchungen eine starke Re-
duzierung der Kristallisationszeit unter Scherung. Bei Einsatz von Nukleierungsmit-
teln dokumentieren die Autoren additivbestimmtes Kristallisationsverhalten. Das
Nukleierungsmittel mit isotroper Struktur steigert die Keimdichte im Ruhezustand
enorm und dominiert anschließend gegenüber jeglichen Schereinflüssen. Die Auto-
ren berechnen eine notwendige Scherdeformation von 30000 für eine signifikante
Beeinflussung der Keimdichte. Additive mit einer geringeren Nukleierungseffizienz
im Ruhestatus ermöglichen eine getrennte Betrachtung der Einflussfaktoren. So bil-
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4.1 Einleitung und Konzepte
Abbildung 4.2: Modell zur scherinduzierten Kristallisation von iPP und dem heterogenen
Nukleierungsmittel OMMT nach Sun et al. [2009]
den diese im Fall einer gestreckter Struktur zusätzliche Nukleierungsflächen durch
Interaktion und Ausrichtung im Strömungsfeld und führen zu einer kürzeren Kris-
tallisationszeit.
Die bisherige Beschreibung der Forschungen zur scherinduzierten Kristallisation
hatten die Entwicklung eines kinetischen Modells, die anisotrope Strömungsmor-
phologie sowie die Einflussfaktoren heterogener Nukleierungsmittel zum Inhalt. Im
folgenden Abschnitt werden die speziellen Faktoren durch Einsatz von Sorbitol-
Derivaten behandelt.
Nogales et al. [2003] studierten bei 160 ◦C mittels WAXS-Analysen die anisotro-
pe Kristallisation von Propylen/Ethylen-Copolymeren nach Deformation des DBS-
Netzwerkes. Im Fall identischer Scherprotokolle werden selbst für geringe DBS-
Konzentrationen von 0,3 wt% anisotrope Strukturen, deren Orientierungsgrad mit
steigendem Sorbitol-Gehalt zunimmt, in den Diffraktogrammen nachgewiesen (sie-
he Kapitel 5). Messungen mit variierenden Kristallisationstemperaturen belegen
eine drastische Abnahme der Polymerorientierung mit steigender Temperatur ab
170 ◦C. Im weiteren Verlauf werden die Einflüsse von Scherrate und Scherdefor-
mation für ein festes Propensystem analysiert. Sowohl bei einer Scherratenzunah-
me als auch mit zunehmender Scherdeformation, respektiv zunehmender Scherzeit
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rie zur Kristallisation von iPP/DBS-Systemen: Scherdeformationen oberhalb der
Sol-Gel-Temperatur des Sorbitols führen nicht zu einer orientierten Struktur, da
keine Sorbitol-Fibrillen in der Matrix vorhanden sind. Wird diese Temperatur un-
terschritten, bildet sich ein DBS-Netzwerk, welches die Kristallisation von iPP be-
schleunigt und bei Deformation der Schmelze zu einer anisotropen Morphologie
führt. DBS-Fibrillen werden in Strömungsrichtung orientiert und Parent-Lamellen
kristallisieren über epitaktische Wechselwirkung an das Nukleierungsmittel. Sie sind
rechwinklig zum Strömungsfeld orientiert. Die Daughter-Lamellen des iPP kristal-
lisieren auf die Parent-Generation und sind wiederum entlang der Strömung aus-
gerichtet. Zwei Phänomene werden nachgewiesen: Zum einen haben sehr geringe
Scherraten niedrige Orientierungen auf Grund von Relaxationsprozessen des Fibrill-
ennetzwerkes zur Folge, und zum anderen ist die Orientierung bei hohen Scherraten
unabhängig von dieser. Hohe Scherdeformationen führen zu einem Zusammenbruch
des DBS-Netzwerkes und zu einem geringeren Orientierungsgrad. Weiterhin führt
ein steigender DBS-Gehalt bis zu einem Grenzwert von 5 % zu einem Anstieg in
der Orientierung. Oberhalb dieses Wertes wird die Bildung abweichender Struk-
turen vom Fibrillennetzwerk vermutet, so dass die Ergebnisse konsistent mit den
Resultaten der zu einem späteren Zeitpunkt erscheinenden Veröffentlichung von
Kristiansen et al. [2003] sind.
Aufbauend auf diesen Resultaten zur Wechselwirkung zwischen Scherdeformation
und Sol-Gel-Ausscheidung von Nukleierungsmitteln der ersten Sorbitol-Generation
haben Balzano et al. [2008b] die Analysen aus Rheologie und SAXS-Messungen
erweitern können (siehe auch Kapitel 3). Die DMDBS-Ausscheidungsdynamik be-
einflusst das Relaxationsverhalten der Polypropylenmatrix. Dabei zeigt die Gelie-
rungstemperatur eine starke Abhängigkeit bezüglich der Scherdeformationen, so
dass eine Scherung bei erhöhter Temperatur gegenüber dem Ruhezustand zu ei-
ner sofortigen Phasentrennung führt. Unabhängig von der DMDBS-Konzentration
bedingen Scherdeformationen im Zustand der homogenen Lösung eine beschleunig-
te Sol-Gel-Umwandlung des Sorbitols. Dennoch erreicht der Speichermodul nach
Abschluss der Phasentrennung das gleiche Ruheniveau und die Kristallisationstem-
peratur des Polymers wird nicht beeinflusst. Auf Grund der statistischen Orientie-
rungsverteilung der DMDBS-Fibrillen kristallisiert das iPP bei anschließender Ab-
kühlung in isotropen Strukturen. Wird das Sorbitol-Netzwerk jedoch unterhalb der
Sol-Gel-Umwandlungstemperatur durch Scherung deformiert, fällt der Speichermo-
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4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten Kristallisation
Abbildung 4.3: SAXS-Messung und Darstellung zur Orientierung der DMDBS-Fibrillen bei
Scherung unterhalb der Ausscheidungstemperatur [Balzano et al., 2008b]
dul um Größenordnungen ab. Der physikalische Charakter des Gelnetzwerkes führt
zu einer Ausrichtung der Fibrillen in Strömungsrichtung und zu einem Zusammen-
bruch des Gelnetzwerkes (siehe Abbildung 4.3). Anschließend wachsen die primären
Kristalllamellen des iPP mit der c-Achse rechtwinklig zur Fibrillenachse. Um die
Orientierungseffekte eindeutig der DMDBS-Ausrichtung zuzuordnen, konnten die
Autoren für nicht nukleiertes Polypropylen nachweisen, dass durch das verwendete
Scherprotokoll (step-shear-protocol) keine Orientierung des Polymers auftritt.
4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten
Kristallisation
Bei Untersuchungen der scherinduzierten Kristallisation unter Anwendung von Nu-
kleierungsmitteln kann zwischen zwei Phänomenen für die resultierende Gesamt-
morphologie unterschieden werden. Einerseits führt Scherung zu einer Erhöhung
der Keimdichte und zu einer Vorzugsorientierung des Polymers. Andererseits bewir-
ken Nukleierungsmittel eine gesteigerte Keimdichte und neben dem Matrixpolymer
werden auch sie in einem Strömungsfeld orientiert. Im Gegensatz zu beispielsweise
organischen Salzen, die als unlösliche Partikel in der Polymermatrix vorliegen, er-
möglichen Nukleierungsmittel der Sorbitol-Familie, neben einer homogenen Vertei-
lung, eine direktere epitaktische Kristallisation aus der Schmelze. Zunächst bilden
Additiv und Polymer bei Verarbeitungstemperatur eine homogene Lösung, so dass
die Verbindung von Ausscheidungstemperatur des Sorbitols und dem Aufbringen
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der Scherdeformation von entscheidender Bedeutung für eine Scherorientierung und
eine Beschleunigung der Kristallisationskinetik sind. Wie bereits beschrieben, kann
grundsätzlich zwischen zwei verschiedenen Protokollen zur Untersuchung der scher-
induzierten Kristallisation unterschieden werden [Nobile et al., 2005], die sich in der
Trennung der folgenden zwei Kapitel widerspiegelt. Eine kontinuierliche Scherung
(Continuous-Shear, CS) mit konstanter Schergeschwindigkeit ermöglicht eine direk-
te Analyse des Kristallisationsverhaltens und der Einflussfaktoren unter prozessna-
hen Bedingungen. Hierbei werden die iPP/TBPMN-Systeme nach vorangegange-
ner Konditionierung (siehe auch Kapitel 3.3) auf eine Kristallisationstemperatur
von 150 ◦C abgekühlt. Die anschließende Viskositätsentwicklung als Funktion der
Zeit dokumentiert den Kristallisationsbeginn zum Zeitpunkt t = tCS mit einem
überproportionalen Anstieg. Bei diesem rheologischen Profil überlagern sich paral-
lel verlaufende Scher- und Kristallisationseinflüsse, während unter Berücksichtigung
des zweiten Versuchsprotokolls diese getrennt werden.
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im Rahmen dieser Arbeit vorgenommen (siehe Abbildung 4.4), welche als ersten
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4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten Kristallisation
Abbildung 4.4: Schematische Darstellung zur Deformation im Step-Shear-Protokoll; Para-
meter in der Scherstufe: γ˙ = 0,1 s−1 und 1,0 s−1, ts = 6 s, 60 s und 600 s
CS-Protokoll sein, ts < tCS. Die ausschließliche Messtemperatur für alle Kristal-
lisationsexperimente beträgt 150 ◦C und liegt damit 20 ◦C über der Kristallisati-
onstemperatur des nicht-modifizierten iPP und 10 ◦C oberhalb der Kristallisation-
stemperatur der iPP/TBPMN-Systeme (siehe Abbildung 3.2).
4.2.1 Definition und Berechnung der Weissenberg-Zahl
DemMechanismus der scherinduzierten Kristallisation liegt ein fundamentales Prin-
zip zugrunde. Wird das Polymer einem Strömungsfeld ausgesetzt, erfährt dessen
Konformationszustand eine Änderung in Abhängigkeit von Typus und Stärke der
Scherung. Es erfolgen eine Orientierung beziehungsweise unter bestimmten Vor-
aussetzungen auch eine Streckung der Kettensegmente, so dass geordnete Bereiche
eine höhere Freie Energie und eine beschleunigte Kristallisationskinetik besitzen
[Coppola et al., 2001, 2004]. Im Rahmen der Reptationstheorie [Doi and Edwards,
1986] steht die Möglichkeit zur Änderung des isotropen Gleichgewichtszustandes in
Zusammenhang mit den Wechselwirkungen von Strömungsfeld und Relaxationsver-
halten. Eine Kettenorientierung kann nur eintreten, wenn die relevante Scherzeit
ts = 1/γ˙ kleiner als die Reptationszeit λd ist. Weiterhin findet eine molekulare Stre-
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4 Scherinduzierte Kristallisation
ckung erst mit kleineren Scherzeiten als der Rouse-Relaxationszeit λR statt. Auf
Grund dieser Verbindung von Kettendynamik und Strömungsfeld kann als dimen-
sionslose Größe die Weissenberg Zahl nach Gleichung 4.2 definiert werden [Acierno
et al., 2003; Elmoumni et al., 2003]:
We = γ˙ ·λ. (4.2)
Nach Meerveld et al. [2004] und Vega et al. [2009] können für die scherorientier-
te Kristallisation drei getrennte Bereiche dokumentiert werden. Im ersten Intervall
mit γ˙ < 1/λd beziehungsweise mit Wed < 1 hat die Scherung keinen Einfluss auf
das Kristallisationsverhalten. Bei zunehmender Scherung im zweiten Intervall mit
γ˙ > 1/λd, γ˙ < 1/λR beziehungsweise mitWed ≈ 1 erfolgt die Bildung kugelförmiger
Keime und anschließend eine isotrope Kristallmorphologie. Im dritten Intervall mit
γ˙ > 1/λd, γ˙ > 1/λR beziehungsweise mit WeR > 1 führen Fibrillenkeime zu stark
orientierten Strukturen (shish-kebab). Da die berechneten Relaxationszeiten nur
für nicht-modifiziertes iPP beziehungsweise für nukleierte Systeme mit vollständig
gelöstem TBPMN-Anteil Gültigkeit besitzen, ist durch die folgenden Untersuchun-
gen zu klären, in welchem Rahmen der Bezug zum Matrixpolymer relevant ist.
Allgemein führt ein steigender TBPMN-Gehalt zu höherer Elastizität und länge-
ren Relaxationsprozessen im Probensystem (Kapitel 3.5). Die Ausscheidung von
TBPMN zu einem Gelnetzwerk ermöglicht eine zusätzliche Stabilisierung lokaler
Kettenorientierungen für kürzere Segmente parallel zu langkettigen Segmenten.
Als relevante Relaxationszeiten für die Kristallisation eines polydispersen, linea-
ren Homopolymers werden nach dem Maxwell-Spektrum die charakteristische Re-
laxationszeit λd,c und die längste Relaxationszeit λd,l verwendet. In Tabelle 4.1 sind
die Relaxationszeiten sowie die reziproken Konvertierungen in äquivalente Scher-
raten aufgeführt. Insbesondere ein geringer Anteil an hochmolekularen Ketten hat
einen deutlichen Einfluss auf die anisotrope Kristallisation unter Scherung, so dass
längere Relaxationszeiten in einer stärkeren Keimorientierung resultieren [Vleeshou-
wers and Meijer, 1996; Seki et al., 2002]. Die Umrechnung von Reptationszeiten in
Rouse-Zeiten erfolgt mittels Gleichung 4.3 [Doi and Edwards, 1986; Larson et al.,
2003] und unter Berücksichtigung des Molekulargewichts zwischen benachbarten
Verschlaufungspunkten von Me = 5200 g ·mol−1 für isotaktischen Polypropylen
[Vega et al., 2004]:
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4.2 Experimentelle Grundlagen der scherinduzierten Kristallisation
λR =
λd ·Me
3 ·Mw
. (4.3)
Anhand der Weissenberg-Zahlen aus Tabelle 4.2 wird die Moleküldeformation in
Abhängigkeit von den Scherraten des CS-Profils quantifiziert. Des Weiteren gelten
die Ausführungen bei gleicher Scherratenvorgabe auch für das OSO-Protokoll.
Tabelle 4.1: Relaxations-Zeiten des nicht-modifizierten iPP und die Konvertierung in cha-
rakteristische Scherraten mit 1/λi,j
λd,c λd,l λR,c λR,l
s s s s
4,68 · 10−1 7,30 · 101 4,72 · 10−3 7,37 · 10−1
γ˙ [s−1] → 2,14 · 100 1,37 · 10−2 2,12 · 102 1,36 · 100
Tabelle 4.2: Weissenberg-Zahlen des nicht-modifizierten iPP in Abhängigkeit von Relaxa-
tionszeit und Scherrate
γ˙ We(λd,c) We(λd,l) We(λR,c) We(λR,l)
s−1 - - - -
0,01 4,68 · 10−3 7,30 · 10−1 4,72 · 10−5 7,37 · 10−3
0,05 2,34 · 10−2 3,65 · 100 2,36 · 10−4 3,69 · 10−2
0,10 4,68 · 10−2 7,30 · 100 4,72 · 10−4 7,37 · 10−2
0,50 2,34 · 10−1 3,65 · 101 2,36 · 10−3 3,69 · 10−1
1,00 4,68 · 10−1 7,30 · 101 4,72 · 10−3 7,37 · 10−1
2,00 9,35 · 10−1 1,46 · 102 9,45 · 10−3 1,47 · 100
3,00 1,40 · 100 2,19 · 102 1,42 · 10−2 2,21 · 100
5,00 2,34 · 100 3,65 · 102 2,36 · 10−2 3,69 · 100
Aus der inversen charakteristischen Reptationszeit undWed,c folgt, dass Molekül-
ketten durchschnittlicher Größe eine partielle Orientierung erst ab Scherraten von
γ˙ > 2 s−1 erfahren. Für die langkettigen Anteile mit λd,l tritt eine Orientierungsbil-
dung schon ab γ˙ > 0,05 s−1 ein, so dass insgesamt eine beschleunigte Kristallisation
zu erwarten ist. Die kürzeren Rouse-Zeiten setzen für eine Segmentstreckung deut-
lich höhere Scherraten voraus, so dass nach λR,c beziehungsweise We(λR,c) << 1
für mittlere und kurze Ketten keine Streckung zu erwarten ist. Mit der längsten
Rouse-Zeit kann die kritische Scherrate auf 1,36 s−1 abgeschätzt werden.
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4 Scherinduzierte Kristallisation
4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls
Eine Scherdeformation mit konstanter Schergeschwindigkeit (CS) bis zur vollstän-
digen Kristallisation der iPP/TBPMN-Systeme bildet das grundlegende Protokoll
zur scherinduzierten Kristallisation. Neben der eigentlichen Kristallisation, definiert
durch einen scharfen Anstieg der Viskosität η zum Zeitpunkt tCS, ist für die nu-
kleierten Proben das Verhalten des TBPMN-Netzwerkes von Bedeutung. Hierzu
wurde der Beginn der konstanten Scherung (Early-Shear, ES) zunächst in einem
separaten Protokoll mit einer hohen Datenrate aufgezeichnet und anschließend in
die CS-Messung integriert. Der Kristallisationsbeginn ist durch eine lange Anlauf-
phase gekennzeichnet und der Funktionsverlauf vor und nach dem Phasenübergang
(dem Viskositätsanstieg) wurde durch Sekanten angenähert. Die Induktionszeit tCS
definiert sich anschließend über den Schnittpunkt beider Geraden.
Abbildung 4.5 zeigt die Viskositätsfunktion des nicht-modifizierten Polypropylens
für Scherraten von γ˙ = 0,01 s−1 bis γ˙ = 3,0 s−1. Dabei kann die niedrigste Scherra-
tenvorgabe als ruheähnlicher Zustand (quiescent state) betrachtet werden, während
mit γ˙ = 3,0 s−1 das obere Limit der experimentellen Zuverlässigkeit im gegebenen
Versuchsaufbau erreicht wird. Nach Scherbeginn erfolgt der Viskositätsaufbau als
Reaktion auf die Deformation aus dem Ruhezustand im Bereich von 10−2 s bis
100 s (viskoelastischer Anlauf). Dabei bedingt die Rheometerträgheit einen sys-
tematisch auftretenden Viskositätsabfall bei t = 2 · 10−2 s. Anschließend werden
über die Messzeit für die Scherraten von γ˙ = 0,01 s−1 bis γ˙ = 1,0 s−1 konstante
Viskositätswerte im Quasi-Newtonschen Zustand gemessen (Tabelle 4.3). Deforma-
tionsraten über γ˙ = 1,0 s−1 liegen im Bereich der Scherverdünnung, so dass nach
dem viskoelastischen Anlauf und einem konstanten η-Intervall mit zunehmender
Scherrate das strukturviskose Verhalten zu einem Minimum im Viskositätsverlauf
führt. Der Scherrateneinfluss nach Monasse [1995] zeigt sich in einer deutlichen
Reduktion der Induktionszeit bis zur Kristallisation (Tabelle 4.3).
Unter Verwendung von 0,3 wt% TBPMN (Abbildung 4.6) ist im Anfangsbereich
der Messung bis zum Zeitpunkt t = 3 s für Scherraten bis 0,10 s−1 ein vergleichbarer
Viskositätsaufbau zum nicht-nukleierten iPP zu verzeichnen. Anschließend erfolgt
die TBPMN-Netzwerkbildung mit einer Zunahme der Viskosität um bis zu zwei
Größenordnung. Mit fortlaufender Scherung orientieren sich die Sorbitol-Fibrillen
dann zur Strömungsrichtung, wodurch es zu einer Viskositätsabnahme, jedoch nicht
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4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls
Abbildung 4.5: CS-Protokoll für γ˙ = 0,01 s−1 bis γ˙ = 3,0 s−1 des nicht-nukleierten
Polypropyles
Tabelle 4.3: Kennwerte der scherinduzierten Kristallisation von reinem iPP im CS-
Protokoll
γ˙-Vorgabe ηkonst. tCS
s−1 Pa · s s
0,01 2144,74 8427
0,05 2001,33 6899
0,10 1920,22 5911
0,50 1912,11 3897
1,00 1983,45 2843
2,00 - 1199
3,00 - 656
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4 Scherinduzierte Kristallisation
zu einer vollständigen Strukturzerstörung bis auf das konstante Viskositätsniveau,
kommt. Im Fall kleiner Scherraten mit γ˙ ≤ 0,05 s−1 erfolgt die Bildung eines zwei-
ten Dilatanzmaximums im Vorfeld der primären Polymerkristallisation. Auf Grund
der hohen Gesamtdeformation für kleine Scherraten lässt sich eine weitere Struktu-
rierung des TBPMN-Netzwerkes vermuten, die sich mit zunehmender Scherrate zu
kürzeren Zeiten verschiebt. Ab einer konstanten Scherung mit γ˙ ≤ 0,10 s−1 erfolgt
die Polymerkristallisation direkt im Anschluss an die zweite Strukturausprägung,
so dass sich dies in einer längeren Induktionsphase widerspiegelt. Mit einer wei-
teren Erhöhung der Scherrate wird ab γ˙ = 0,50 s−1 die Bildung eines TBPMN-
Netzwerkes mit weit reichenden Wechselwirkungen und einem deutlichen Viskosi-
tätsanstieg unterdrückt. Die Viskositätsfunktion bei γ˙ = 1,0 s−1 verläuft äquivalent
zum Quasi-Newtonschen Plateau. Hierbei wirkt die höhere Scherrate dem Aufbau
einer zusammenhängenden TBPMN-Struktur entgegen, so dass kein Viskositätsan-
stieg auftritt. Das Probensystem zeigt demzufolge einen vergleichbaren Viskositäts-
verlauf zum reinen iPP mit einer deutlichen Reduktion in der Kristallisationszeit.
Im direkten Vergleich mit dem nicht-modifizierten System ist eine Stabilisierung
der Polymerschmelze durch TBPMN-Fibrillen nachweisbar, welche reproduzierbare
Untersuchungen oberhalb von γ˙ ≤ 3,00 s−1 gestatten. Dabei durchläuft die Viskosi-
tätsfunktion im Anschluss an eine Quasi-Newtonsche Zwischenphase nach 20 s ein
strukturviskoses Minimum, um letztendlich mit einem scharfen Viskositätsanstieg
vollständig zu kristallisieren.
Untersuchungen zur Ausscheidungsdynamik haben gezeigt, dass eine Scherra-
tenabhängigkeit der Ausscheidungstemperatur nicht nachweisbar ist. Für 0,3 wt%
TBPMN liegt die gemessene Umwandlungstemperatur (siehe Abbildung 3.2) mit
146,9 ◦C unterhalb der Messtemperatur von 150 ◦C. Somit werden erst im Ver-
lauf der scherinduzierten Kristallisationsmessung TBPMN-Fibrillen gebildet. Diese
liegen mit zunehmender Scherrate ab γ˙ = 0,50 s−1 als delokalisierte Nukleierungs-
flächen in der Polymerschmelze vor und führen daher nicht als Netzwerkstruktur zu
einem Dilatanzbereich. Bei 0,3 wt% zeigen die Daten, dass selbst niedrige TBPMN-
Konzentrationen eine Abnahme der Kristallisationszeiten bewirken, die mit einer
Zunahme der Scherratenvorgabe weiter reduziert werden (Abbildung 4.11).
Aus den Abbildungen 4.7 für γ˙ = 0,1 s−1 und 4.8 für γ˙ = 1,0 s−1 wird deutlich,
dass in den frühen Stadien der konstanten Scherdeformation eine Verschiebung der
Anfangsviskositäten mit zunehmendem TBPMN-Gehalt zu höheren Werten statt-
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4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls
Abbildung 4.6: CS-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit 0,3 wt% für γ˙ = 0,01 s−1
bis γ˙ = 5,0 s−1
Abbildung 4.7: Überblick zum η-Aufbau im ES-Protokoll der iPP/TBPMN-Systeme mit
einer Scherratenvorgabe von γ˙ = 0,1 s−1
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4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.8: Überblick zum η-Aufbau im ES-Protokoll der iPP/TBPMN-Systeme mit
einer Scherratenvorgabe von γ˙ = 1,0 s−1
findet. Zusätzlich bewirkt die Konzentrationserhöhung ein komplexes Strukturver-
halten, welches bei steigender Scherrate einen Übergang zum konstanten Visko-
sitätsverlauf, vergleichbar zum Probensystem mit 0,3 wt% TBPMN, verhindert.
Insgesamt bilden sich während der ES-Messungen zusammenhängende Sorbitol-
Strukturen und führen zu einem überproportionalen Viskositätsanstieg. Mit γ˙ =
0,1 s−1 liegt die Scherrate unterhalb des Grenzwertes zur Netzwerkorientierung,
während eine Scherung mit γ˙ = 1,0 s−1 zu einem schwächeren Dilatanzeffekt be-
ziehungsweise zu einem stärkeren Strukturabbau führt. Eine niedrige Scherraten-
vorgabe von 0,10 s−1 im Intervall von 10−1 s bis 101 s resultiert nach Gleichung
4.1 in einer geringen Gesamtdeformation und in zwei Aufbaustadien der TBPMN-
Struktur. Hieraus lässt sich vermuten, dass mit steigender Gesamtdeformation eine
Elastizitätsgrenze des Fibrillen-Netzwerkes überschritten wird und eine Orientie-
rung mit anschließendem Strukturzusammenbruch stattfindet.
In einem ersten Stadium erfolgt die TBPMN-Ausscheidung in einem dreidimen-
sionalem Gelnetzwerk, dessen konzentrationsabhängige Wachstumsrate in Überein-
stimmung mit den Resultaten aus Kapitel 3.4 bei einer Temperatur von 150 ◦C kon-
78
4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.8: Überblick zum η-Aufbau im ES-Protokoll der iPP/TBPMN-Systeme mit
einer Scherratenvorgabe von γ˙ = 1,0 s−1
findet. Zusätzlich bewirkt die Konzentrationserhöhung ein komplexes Strukturver-
halten, welches bei steigender Scherrate einen Übergang zum konstanten Visko-
sitätsverlauf, vergleichbar zum Probensystem mit 0,3 wt% TBPMN, verhindert.
Insgesamt bilden sich während der ES-Messungen zusammenhängende Sorbitol-
Strukturen und führen zu einem überproportionalen Viskositätsanstieg. Mit γ˙ =
0,1 s−1 liegt die Scherrate unterhalb des Grenzwertes zur Netzwerkorientierung,
während eine Scherung mit γ˙ = 1,0 s−1 zu einem schwächeren Dilatanzeffekt be-
ziehungsweise zu einem stärkeren Strukturabbau führt. Eine niedrige Scherraten-
vorgabe von 0,10 s−1 im Intervall von 10−1 s bis 101 s resultiert nach Gleichung
4.1 in einer geringen Gesamtdeformation und in zwei Aufbaustadien der TBPMN-
Struktur. Hieraus lässt sich vermuten, dass mit steigender Gesamtdeformation eine
Elastizitätsgrenze des Fibrillen-Netzwerkes überschritten wird und eine Orientie-
rung mit anschließendem Strukturzusammenbruch stattfindet.
In einem ersten Stadium erfolgt die TBPMN-Ausscheidung in einem dreidimen-
sionalem Gelnetzwerk, dessen konzentrationsabhängige Wachstumsrate in Überein-
stimmung mit den Resultaten aus Kapitel 3.4 bei einer Temperatur von 150 ◦C kon-
78
4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.8: Überblick zum η-Aufbau im ES-Protokoll der iPP/TBPMN-Systeme mit
einer Scherratenvorgabe von γ˙ = 1,0 s−1
findet. Zusätzlich bewirkt die Konzentrationserhöhung ein komplexes Strukturver-
halten, welches bei steigender Scherrate einen Übergang zum konstanten Visko-
sitätsverlauf, vergleichbar zum Probensystem mit 0,3 wt% TBPMN, verhindert.
Insgesamt bilden sich während der ES-Messungen zusammenhängende Sorbitol-
Strukturen und führen zu einem überproportionalen Viskositätsanstieg. Mit γ˙ =
0,1 s−1 liegt die Scherrate unterhalb des Grenzwertes zur Netzwerkorientierung,
während eine Scherung mit γ˙ = 1,0 s−1 zu einem schwächeren Dilatanzeffekt be-
ziehungsweise zu einem stärkeren Strukturabbau führt. Eine niedrige Scherraten-
vorgabe von 0,10 s−1 im Intervall von 10−1 s bis 101 s resultiert nach Gleichung
4.1 in einer geringen Gesamtdeformation und in zwei Aufbaustadien der TBPMN-
Struktur. Hieraus lässt sich vermuten, dass mit steigender Gesamtdeformation eine
Elastizitätsgrenze des Fibrillen-Netzwerkes überschritten wird und eine Orientie-
rung mit anschließendem Strukturzusammenbruch stattfindet.
In einem ersten Stadium erfolgt die TBPMN-Ausscheidung in einem dreidimen-
sionalem Gelnetzwerk, dessen konzentrationsabhängige Wachstumsrate in Überein-
stimmung mit den Resultaten aus Kapitel 3.4 bei einer Temperatur von 150 ◦C kon-
78
4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.8: Überblick zum η-Aufbau im ES-Protokoll der iPP/TBPMN-Systeme mit
einer Scherratenvorgabe von γ˙ = 1,0 s−1
findet. Zusätzlich bewirkt die Konzentrationserhöhung ein komplexes Strukturver-
halten, welches bei steigender Scherrate einen Übergang zum konstanten Visko-
sitätsverlauf, vergleichbar zum Probensystem mit 0,3 wt% TBPMN, verhindert.
Insgesamt bilden sich während der ES-Messungen zusammenhängende Sorbitol-
Strukturen und führen zu einem überproportionalen Viskositätsanstieg. Mit γ˙ =
0,1 s−1 liegt die Scherrate unterhalb des Grenzwertes zur Netzwerkorientierung,
während eine Scherung mit γ˙ = 1,0 s−1 zu einem schwächeren Dilatanzeffekt be-
ziehungsweise zu einem stärkeren Strukturabbau führt. Eine niedrige Scherraten-
vorgabe von 0,10 s−1 im Intervall von 10−1 s bis 101 s resultiert nach Gleichung
4.1 in einer geringen Gesamtdeformation und in zwei Aufbaustadien der TBPMN-
Struktur. Hieraus lässt sich vermuten, dass mit steigender Gesamtdeformation eine
Elastizitätsgrenze des Fibrillen-Netzwerkes überschritten wird und eine Orientie-
rung mit anschließendem Strukturzusammenbruch stattfindet.
In einem ersten Stadium erfolgt die TBPMN-Ausscheidung in einem dreidimen-
sionalem Gelnetzwerk, dessen konzentrationsabhängige Wachstumsrate in Überein-
stimmung mit den Resultaten aus Kapitel 3.4 bei einer Temperatur von 150 ◦C kon-
78
4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls
Abbildung 4.9: CS-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit 0,7 wt% für γ˙ = 0,01 s−1
bis γ˙ = 5,0 s−1
stant ist. Allen nukleierten Systemen liegt zunächst der gleiche Mechanismus für den
Strukturaufbau zugrunde. Dieses Verhalten zeigt sich für TBPMN-Konzentrationen
ab 0,5 wt% anhand des vergleichbaren Viskositätsanstiegs im Intervall von 10−1 s
bis 100 s unabhängig von der Scherrate. Mit zunehmender Scherzeit wird entspre-
chend den Probenzusammensetzungen vermehrt Sorbitol ausgeschieden und be-
wirkt ein Dickenwachstum der Fibrillen. Als Folge dessen wächst die Stabilität
des gesamten Netzwerkes. Eine zunehmende Gesamtdeformation induzierte lokale
Orientierungen im sich ausbildenden TBPMN-Netzwerk, so dass der Viskositäts-
aufbau anschließend abnimmt. Das Strukturversagen setzt konzentrationsspezifisch
für γ˙ ≤ 0,10 s−1 ab 9,6 s und für γ˙ ≤ 1,00 s−1 ab 1,4 s ein.
Die Kristallisationscharakteristik für eine steigende TBPMN-Konzentration ist
exemplarisch für 0,7 wt% und 1,4 wt% in den Abbildungen 4.9 und 4.10 darge-
stellt. Ausgehend von den bisherigen Ausführungen zum Anlaufverhalten erfolgt
die Bildung eines Sorbitol-Netzwerkes, welches mit steigender Deformationszeit in
Fließrichtung orientiert wird [Balzano et al., 2008a] und zu einem Minimum in
der Viskositätsfunktion führt. Bis zu einer Scherrate von 0,1 s−1 erfolgt trotz ei-
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Fließrichtung orientiert wird [Balzano et al., 2008a] und zu einem Minimum in
der Viskositätsfunktion führt. Bis zu einer Scherrate von 0,1 s−1 erfolgt trotz ei-
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Abbildung 4.9: CS-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit 0,7 wt% für γ˙ = 0,01 s−1
bis γ˙ = 5,0 s−1
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4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.10: CS-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit 1,4 wt% für γ˙ = 0,01 s−1
bis γ˙ = 5,0 s−1
ner Verdopplung der TBPMN-Konzentration von 0,3 wt% auf 0,7 wt% ein zwei-
ter Strukturaufbau vor der eigentlichen Kristallisationsphase. Mit einer weiteren
Konzentrationssteigerung auf 1,4 wt% und der damit verbundenen Fibrillenver-
dickung erhöhen sich Gelsteifigkeit und Gelrelaxationszeit, so dass eine isotrope
Restrukturierung nicht vor der Polymerkristallisation stattfindet. Die lokalen Netz-
werkorientierungen werden beibehalten und wirken auf Grund der epitaktischen
Wechselwirkungen mit Polypropylen äquivalent zu orientierten Kettensegmenten
mit einer gesteigerten Keimdichte. Eine Deformation mit Scherraten ab 0,5 s−1
führt bei zunehmendem TBPMN-Gehalt zu einem einstufigen Strukturabbau, der
mit steigenden Scherraten ab 1,0 s−1 durch den strukturviskosen Viskositätsabfall
des Matrixpolymers überlagert wird. Dennoch ist mit steigendem TBPMN-Gehalt
und mit zunehmender Scherrate eine deutliche Reduktion in den Kristallisations-
zeiten zu verzeichnen.
Eine Gegenüberstellung der Induktionszeiten tCS als Funktionen der Scherrate er-
möglichen Abbildung 4.11 und Abbildung 4.12 sowie Abbildung 4.13 als Funktion
des TBPMN-Gehaltes. Die einfach-logarithmische Darstellung der Induktionszei-
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4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls
Abbildung 4.11: Zusammenfassung der Induktionszeiten tCS für 0,0 wt% und 0,3 wt%
TBPMN als Funktion der Scherrate
ten für 0,0 wt% und 0,3 wt% in Abbildung 4.11 liefert einen linearen Verlauf und
lässt eine exponentielle Abnahme mit zunehmender Scherrate γ˙ erkennen. Für den
Schnittpunkt von Abszisse und Induktionszeitfunktion bei einer kritischen Scher-
rate γ˙0 ergibt sich der folgende Ansatz:
γ˙ = γ˙0 · exp
(
−t
CS
tCS0
)
, (4.4)
beziehungsweise für die Induktionszeit als Funktion der Scherrate,
tCS = −tCS0 · ln
(
γ˙
γ˙0
)
. (4.5)
Aus dem Übergang γ˙ → γ˙0 folgt dann der Abszissenschnittpunkt mit tCS = 0.
Mathematische Umformungen erzielen einen linearisierten Ausdruck von Gleichung
4.5:
tCS = −tCS0 · ln (γ˙) + tCS0 · ln (γ˙0) . (4.6)
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4 Scherinduzierte Kristallisation
Tabelle 4.4: Fit-Parameter zum Scherrateneinfluss auf die Induktionszeiten von iPP/-
TBPMN-Systemen im CS-Protokoll; *für reines iPP ist Intervall 2 relevant
TBPMN-Gehalt tCS0 γ˙0
wt% s s−1
0,0* 1881 4,1
0,3 459 4,9
0,5 504 3,1
0,7 485 3,4
1,0 385 3,9
1,4 377 3,2
Mit den Parametern tCS0 für die Steigung und tCS0 · ln (γ˙0) für die Verschiebung
(Tabelle 4.4) kann die Abnahme der Induktionszeit vollständig im Bereich der ex-
ponentiellen Abhängigkeit beschrieben werden.
Der Verlauf in Abbildung 4.11 weist für nicht-modifiziertes iPP eine deutliche
Abnahme der Induktionszeit mit zunehmender Scherrate auf. In Folge dessen las-
sen sich mittels der Fit-Routine zwei Bereiche identifizieren. Mit einer Erhöhung
der Scherrate von 0,01 s−1 bis 1,00 s−1 um den Faktor 100 wird die Induktionszeit
in Intervall 1 halbiert. Die Scherratenzunahme um den Faktor 6 von 0,50 s−1 auf
3,00 s−1 bewirkt stattdessen in Intervall 2 eine Induktionszeitabnahme auf 1/6 des
Endwertes aus Intervall I. Unter Berücksichtigung der mathematischen Approxi-
mation kann der Übergang beider Kristallisationsdomänen für das vorliegende iPP
auf eine Scherrate von γ˙ ≈ 0,6 s−1 bestimmt werden und liegt um den Faktor 2
unterhalb der inversen, längsten Rouse-Zeit mit 1/λR,l = 1,36 s−1. Nach den Aus-
führungen zur Weissenberg-Zahl und den scherinduzierten Kristallisationsbereichen
(Kapitel 4.2.1; Housmans et al. [2009]) sind im ersten Intervall eine beschleunigte
Kristallisation auf Grund der Zunahme an punktförmigen Keimen und im Resul-
tat eine isotrope Morphologie zu erwarten. Ein Übergang zu orientierten Keimen
findet in der Region von γ˙ ≈ 1/λR,l statt, jedoch führen der geringe Anteil an lan-
gen Ketten und die kurze, charakteristische Reptationszeit zu einem breiten Über-
gangsbereich. Somit dominieren isotrope Strukturen mit geringen Orientierungen
bis γ˙ → 1/λd,c, während für signifikante Orientierungseffekte im mittleren Molmas-
senbereich Scherraten ab γ˙ > 2 s−1 notwendig sind. Eine Segmentstreckung erfolgt
unter diesen Gesichtspunkten erst ab γ˙ > 200 s−1.
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4.3 Resultate des Continuous-Shear-Protokolls
Abbildung 4.12: Zusammenfassung der Induktionszeiten tCS der iPP/TBPMN-Systeme
von 0,5 wt% bis 1,4 wt% TBPMN als Funktion der Scherrate
Die Nukleierung des Polypropylens mit 0,3 wt% TBPMN bewirkt bei minima-
ler Scherratenvorgabe von γ˙ ≥ 0,01 s−1 eine deutliche Reduktion der Induktions-
zeit auf 1/3 des Ausgangswertes. Im Intervall von 0,01 s−1 bis 1,00 s−1 kann der
Kristallisationsbeginn durch eine einzelne Funktion nach Gleichung 4.6 dargestellt
werden, während durch höhere Scherraten Änderungen im dominierenden Kristal-
lisationsmechanismus auftreten. Ein Vergleich des zweiten Kristallisationsintervalls
des nicht-modifizierten iPPs mit dem 0,3 wt%-System für das Intervall von 0,01 s−1
bis 1,00 s−1 zeigt eine starke Konzentrationsabhängigkeit der Induktionszeiten. Die-
se sind in Abbildung 4.12 für die verbleibenden iPP/TBPMN-Proben dargestellt.
Bei zunehmendem TBPMN-Gehalt findet eine weitere Senkung der Induktions-
zeiten statt, die im Scherratenbereich von 0,01 s−1 bis 1,00 s−1 jeweils durch eine
Fit-Funktion nach Gleichung 4.6 beschrieben werden können. In Analogie zum Pro-
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4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.13: Zusammenfassung der Induktionszeiten tCS unter konstanter Scherung als
Funktion der TBPMN-Konzentration
sen Verlauf mit besserer Übereinstimmung einem Potenzverhalten folgt. Die ne-
gative Steigung (Tabelle 4.4) im ersten Induktionsintervall liegt für alle TBPMN-
Konzentrationen in der gleichen Größenordnung und hat mit zunehmendem Gehalt
ab 0,5 wt% eine sinkende Tendenz. Als Folge dessen lassen sich für die Abszis-
senschnittpunkte, γ˙0, Werte zwischen 3 s−1 und 4 s−1 berechnen, die in Bezug zur
Molekülorientierung um den Faktor 1,5 − 2 über der inversen, charakteristischen
Reptationszeit liegen. Der niedrigste TBPMN-Gehalt mit 0,3 wt% markiert einen
Wechsel in der Kristallisationsdynamik, so dass eine Sättigungskonzentration er-
reicht und die Kristallisationsdynamik Sorbitol-unabhängig wird. Somit hat die
vorgegebene Scherrate ab einer Grenzkonzentration einen dominierenden Einfluss
auf die resultierenden Induktionszeiten. Diese sind als Funktion der Nukleierungs-
mittelkonzentration in Abbildung 4.13 dargestellt. Wie zuvor geschildert zeigt sich
die Effektivität von TBPMN als Nukleierungsmittel in einer drastischen Indukti-
onszeitverkürzung bereits bei geringen Zugaben von 0,3 wt%. Die anschließende
Konzentrationserhöhung auf c ≥ 0,3 wt% führt gemittelt zu einer geringeren Kris-
tallisationsbeschleunigung durch zusätzliche Nukleierungsflächen, jedoch zu einer
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4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls
Fibrillenverdickung und zu einer stabileren Gelstruktur. Ein annähernd stationäres
Niveau tritt mit zunehmendem TBPMN-Gehalt auf, welches mit einer Sättigung an
punktförmigen Keimen assoziiert werden kann [Housmans et al., 2009]. Im Vergleich
mit den berechneten Weissenberg-Zahlen, deren Bezug sich im Übergangsverhalten
der Kristallisationskinetik mit den iPP/TBPMN-Proben zeigt (Abbildung 4.12),
muss der elastische TBPMN-Einfluss mit γ˙ = 1/λd,c überschritten werden. Aus
dem Effektivitätsvergleich von Deformationsgeschwindigkeit und Additivgehalt auf
die Kristallisationsneigung folgt für höhere Scherraten eine bessere Wirksamkeit.
4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls
Das Janeschitz-Kriegl-Protokoll und dessen Erweiterung um eine anfängliche oszil-
latorische Deformation (Step-Shear-Protokoll) ermöglichen eine differenzierte Be-
trachtung der Einflussgrößen Scherzeit, Scherrate und Scherdeformation auf das
Kristallisationsverhalten bei T = 150 ◦C. Im Verlauf der Scherstufe werden das
nicht-nukleierte iPP und die TBPMN-Systeme einer definierten Scherdeformati-
on nach Tabelle 4.5 unterworfen. Der anschließende Oszillationsschritt im Bereich
der linear-viskoelastische Deformation mit ω = 1 rad s−1 und γ0 = 1 % dient der
Analyse der induzierten Kristallisation. Das Referenzsystem, bestehend aus dem
nicht-modifizierten Polypropylen, wurde mit dem Scherprotokoll Nr. 5 belastet.
Tabelle 4.5: Parameterkombinationen im OSO-Protokoll
Nr. γ˙-Vorgabe Scherzeit Scherdeformation
- s−1 s -
1 0,1 600 60
2 0,1 60 6
3 1,0 600 600
4 1,0 60 60
5 1,0 6 6
Die Daten in Abbildung 4.14 zeigen einen nahezu konstante Verlauf des Speicher-
und Verlustmoduls G’ beziehungsweise G” von reinem iPP über eine Dokumenta-
tionsdauer von 50 min ohne Kristallisationsneigung. Die Induktionszeit wurde im
Profil unter konstanter Scherung tCS mit γ˙ = 1,0 s−1 auf einen Wert von 2843 s
bestimmt (Tabelle 4.3). Für eine signifikante Keimbildungsrate bei T = Tc + 30 ◦C
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Abbildung 4.14: Linear-viskoelastischer Oszillationsverlauf des Polypropylens nach einer
konstanten Scherstufe von γ˙ = 1,0 s−1 für 600 s; • Speichermodul, ◦
Verlustmodul
ist demnach eine längere Scherzeit beziehungsweise eine höhere Scherrate nötig, da
eine Scherdeformation von 600 nach Abbildung 4.5 im Newtonschen Intervall des
CS-Versuchsprotokolls liegt. Koscher and Fulchiron [2002] verwendeten für Unter-
suchungen zur induzierten Kristallisation im Janeschitz-Kriegl-Protokoll Scherstu-
fen mit kürzeren Intervallen und höheren Scherraten bei einer Unterkühlung auf
T = Tc + 10
◦C. Für OSO-Versuche an nicht-modifiziertem iPP nach Tabelle 4.5
ist davon auszugehen, dass bei geringeren Scherparametern keine Kristallisation
einsetzt. Die Berechnungen von We(λd,c) < 1 in Abschnitt 4.2.1 ergibt eine erhöh-
te Keimbildung sowie einen stationären Strömungszustand, wodurch die gebildeten
Kristallisationskeime nicht stabil sind und sich im Detektionsschritt auflösen (LVE-
Bereich).
Zur repräsentativen Bestimmung der Induktionszeit tOSO wurde der komplexe
Modul |G∗| für alle nukleierten Systeme auf dessen Minimum nach dem Scher-
intervall normiert und als Schwellenwert eine Abweichung von 5 % im monoton
steigenden |G∗|-Verlauf definiert. Auf Grund der hohen Kristallisationsrate im Zu-
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Abbildung 4.14: Linear-viskoelastischer Oszillationsverlauf des Polypropylens nach einer
konstanten Scherstufe von γ˙ = 1,0 s−1 für 600 s; • Speichermodul, ◦
Verlustmodul
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4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls
Abbildung 4.15: Strukturentwicklung im OSO-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit
0,3 wt% TBPMN für verschiedene Scherratenvorgaben; a) γ˙ = 0,1 s−1, b)
γ˙ = 1,0 s−1
sammenhang mit dem Nukleierungsmittel TBPMN und der damit einhergehenden
Volumenschrumpfung ergibt sich ein zunehmend unstetiger Verlauf nach Abschluss
der Kristallisationsmessung. Somit ist die Datenpräsentation auf einen kurzen Be-
reich nach dem Übergang in die elastische Deformation (|G∗max|-Plateau) begrenzt.
In Abbildung 4.15 ist der normierte Funktionsverlauf für 0,3 wt% in Abhängig-
keit vom initiierten Belastungsprofil dargestellt. Nach einer Anlaufphase durch den
Übergang einer konstanten Scherung in eine oszillatorische Deformation stellt sich
das Normierungsminimum nach Abklingen der längsten Relaxationszeiten (Tabelle
4.1) im Verlauf von t < 100 s des oszillatorischen Intervalls ein. Mit zunehmen-
der Scherzeit wird bei konstanter Scherrate von a) γ˙ = 0,1 s−1 beziehungsweise b)
γ˙ = 0,1 s−1 die Induktionszeit reduziert. Eine Verschiebung entlang der Zeitach-
se impliziert eine höhere Keimdichte bei gleich bleibender Morphologie, während
die Zunahme im |G∗|-Anstieg einen Wechsel im Kristallwachstum als Ursache hat
[Housmans et al., 2009]. Dabei übt die Scherrate bei gleicher Scherdeformation einen
stärkeren Effekt auf die Reduktion von tOSO zu kürzeren Zeiten aus, als eine längere
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4 Scherinduzierte Kristallisation
Abbildung 4.16: Strukturentwicklung im OSO-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit
0,5 wt% TBPMN für verschiedene Scherratenvorgaben; a) γ˙ = 0,1 s−1, b)
γ˙ = 1,0 s−1; ↑ ≡ Übergang zu mehrstufiger Erstarrung
Scherzeit. Für die resultierenden Sphärolithmorphologien ergeben sich bei steigen-
der Gesamtdeformation eine feinere Verteilung sowie ein Übergang zu orientierten
Strukturen. Herausragend ist, dass bei einer geringen Nukleierungsmittelkonzentra-
tion von 0,3 wt% selbst mit dem niedrigsten Belastungsprofil eine deutliche Verbes-
serung der Kristallisationseigenschaften im Vergleich zum nicht-modifizierten iPP
erzielt wird (siehe Abbildung 4.14). Im OSO-Profil Nr. 3 (γ˙ = 1,0 s−1; ts = 600 s)
werden durch die Nukleierung bereits in der Scherstufe hohe Keimdichten in der
Schmelze erzeugt, so dass der Kristallisationsbeginn mit der Induktionszeit tOSO
im Verlauf der Scherung erfolgt.
Mit einer Erhöhung der Nukleierungsmittelkonzentration auf 0,5 wt% lässt sich
eine weitere Reduktion der Induktionszeiten, vor allem für geringe Scherraten, er-
zielen (Abbildung 4.16a). Der prinzipielle |G∗|-Verlauf zeigt im Vergleich mit dem
0,3 wt%-System eine äquivalente Charakteristik, dennoch lässt sich für die Scher-
stufe mit γ˙ = 0,1 s−1 und 60 s ein Übergang von einer einstufigen Erstarrung
mit einem exponentiellen Verhalten zu einem mehrstufigen Prozess dokumentie-
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4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls
Abbildung 4.17: Strukturentwicklung im OSO-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit
0,7 wt% TBPMN für verschiedene Scherratenvorgaben; a) γ˙ = 0,1 s−1, b)
γ˙ = 1,0 s−1
ren (↑ −Position). Im Anschluss an die erste Kristallisationsphase bis 1400 s folgt
eine weitere Beschleunigung der Kristallisationskinetik sowie ein Angleichen des
|G∗|-Anstiegs an den Verlauf mit γ˙ = 0,1 s−1 und ts = 600 s. Als Schlussfolge-
rung ergibt sich, dass die scherinduzierte Kristallisation im Profil Nr. 2 bis zum
Zeitpunkt t = 1400 s stattfindet und anschließend eine deformationsunabhängige
Wachstumsphase folgt.
Die Entwicklung unterschiedlicher Kristallisationsphasen im |G∗|-Verlauf tritt
mit steigendem TBPMN-Gehalt unabhängig von der Scherrate auf. Für einen Ge-
halt von 0,7 wt% TBPMN (Abbildung 4.17) verringert sich der |G∗|-Anstieg im In-
tervall von 500 s bis 1000 s bei einer Gesamtdeformation von 6 (Protokolle Nr. 2 und
Nr. 5). Untersuchungen an frühen Sorbitol-Derivaten (DBS, MDBS und DMDBS)
belegen als grundlegende Charakteristik das Reorganisationsverhalten mesomor-
pher Gelstrukturen in eine Kristallphase [Watase et al., 1999; Fahrländer et al.,
2000]. Geringe Scherraten mit 0,1 s−1 und kurze Scherzeiten von 6 s führen zu ei-
ner überwiegend isotropen TBPMN-Verteilung, so dass bei ausreichend hohen Nu-
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kleierungsmittelkonzentrationen c ≥ 0,7 wt% die "Rekristallisation" von TBPMN
zu einem sichtbaren Viskositätseffekt führt. Da die mesomorphen TBPMN-Zentren
während dieses Prozesses reduziert werden, verringert sich mit fortschreitender De-
tektionsdauer die Rekristallisationsrate und die Kristallisation der Polymermatrix
dominiert mit einem beschleunigten |G∗|-Anstieg. Im Vergleich der Scherzeiten be-
wirkt die Erhöhung von ts = 60 s auf ts = 600 s bei einer konstanten Scherrate
von γ˙ ≥ 0,1 s−1 eine geringere Reorganisation. Die gesteigerte Keimdichte führt
demnach zu einem stärkeren Viskositätsanstieg im Rekristallisationsintervall (Be-
reich 1 in Abbildung 4.17a), so dass die iPP-Kristallisation schneller erfolgt und die
Modulfunktion auch in Bereich 2 stärker ansteigt. Aus Scherraten γ˙ ≥ 1,0 s−1 resul-
tiert ein größerer Orientierungseffekt, wodurch mit zunehmender Freier Energie die
iPP-Kristallisation einsetzt und Reorganisationsprozesse des TBPMN-Netzwerkes
minimiert.
In den Abbildungen 4.18 und 4.19 ist das Kristallisationsverhalten bei einer Er-
höhung der TBPMN-Konzentration auf 1,0 wt% und 1,4 wt% dargestellt. Neben
einer Sorbitol-Reorganisation und einer Verkürzung der Induktionszeiten tritt mit
steigendem Nukleierungsmittelgehalt eine zunehmende Scherzeitabhängigkeit der
Kristallisationskinetik bei Scherraten von γ˙ = 1,0 s−1 auf. Nach Auswertung der
Modulfunktionen wird deutlich, dass mit einer Scherzeit von 6 s beziehungsweise
60 s dem Induktionsverhalten bis zum Zeitpunkt t ≈ 500 s der gleiche Mechanismus
zu Grunde liegt und zu dem kongruenten Funktionsverlauf in der normierten Dar-
stellung (beispielsweise in Abbildung 4.18) führt. Mit längerer Scherzeit von t > 60 s
bewirkt der stärkere Orientierungseffekt bei gleicher TBPMN-Konzentration eine
höhere Keimdichte und damit eine beschleunigte Kristallisation, die in einem wei-
testgehend konstanten |G∗|-Anstieg resultiert. Unter der Annahme, dass ein stei-
gender TBPMN-Gehalt das Relaxationsverhalten von iPP verlangsamt, treten für
kurze Scherintervalle elastische Effekte des Fibrillennetzwerkes auf. Es folgt eine
Verstärkung der Reorganisation und damit eine deutliche Verlangsamung der Kris-
tallisationskinetik im Vergleich zum Induktionsbereich.
Die Messdaten belegen, dass eine deutliche Reduzierung der Induktionszeiten
durch eine höhere Scherrate erreicht werden kann (Abbildung 4.20). Eine Steigerung
der Scherrate von 0,1 s−1 auf 1,0 s−1 bewirkt bei konstanter Scherdauer von 60 s ei-
ne Verkürzung von tOSO um den Faktor 3,8. Im Gegensatz dazu führt eine Scherzeit
von 600 s mit γ˙ = 0,1 s−1 zu einer tOSO-Abnahme um den Faktor 2,4 bezogen auf
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4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls
Abbildung 4.18: Strukturentwicklung im OSO-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit
1,0 wt% TBPMN für verschiedene Scherratenvorgaben; a) γ˙ = 0,1 s−1, b)
γ˙ = 1,0 s−1
eine Referenzdauer von 60 s. Die Auswirkung einer Scherzeiterhöhung von 6 s auf
60 s für das Induktionsverhalten bei γ˙ = 1,0 s−1 ist mit einer tOSO-Verringerung um
den Faktor 1,2 gering. Unter Berücksichtigung konstanter Scherdeformationen von
γ = 6 (•,N) und γ = 60 (◦, M) zeigt sich, dass mit steigender Deformation zunächst
eine Abnahme der Induktionszeiten eintritt. Aus einer differenzierten Betrachtung
der Einflüsse von Scherrate und Scherzeit folgt, dass mit einer Scherratensteige-
rung eine signifikante Optimierung der Keimbildungsphase möglich ist. Wie die
Auswertung der Induktionszeiten tCS bei Scherung mit konstanter Schergeschwin-
digkeit ergeben haben, beginnt eine Keimbildung der iPP/TBPMN-Systeme mit
γ˙ > 1,0 s−1 und ts = 600 s bereits im Verlauf des Scherintervalls. Als Folge dessen
können für das Belastungsprofil Nr. 3 keine vergleichenden Daten zur Auswertung
des Kristallisationsbeginns gewonnen werden.
Aus der Entwicklung der Induktionszeiten tOSO wird deutlich, dass diese in Ab-
hängigkeit vom TBPMN-Gehalt c und der jeweiligen Scherstufe mit einem Po-
tenzansatz beschrieben werden können:
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Abbildung 4.19: Strukturentwicklung im OSO-Protokoll des nukleierten Polypropylens mit
1,4 wt% TBPMN für verschiedene Scherratenvorgaben; a) γ˙ = 0,1 s−1, b)
γ˙ = 1,0 s−1
tOSO = A · c−n. (4.7)
Die Parameter A und n sind in Tabelle 4.6 aufgeführt und es zeigt sich, dass
auf Grund der näherungsweisen Übereinstimmung des Exponenten n der Keimbil-
dungsmechanismus in der Induktionsphase nicht kinematisch, sondern morpholo-
gisch bestimmt ist.
Um eine vergleichende Analyse der Induktionszeiten unter konstanter (CS) und
unter zeitlich begrenzter Scherung (OSO) zu gewährleisten, wurden die Indukti-
onszeiten tCS für γ˙ = 0,1 s−1 und γ˙ = 1,0 s−1 nach der Methode der 5 %igen
Abweichung zum lokalen Minimum neu bestimmt. Eine exakte Wiedergabe des
qualitativen tCS-Verlaufs ist dabei gewährleistet. Anhand der Daten in Abbildung
4.20 stellt sich heraus, dass die Induktionszeiten unter konstanter Scherung deut-
lich über denen der Kurzzeitbelastung liegen. Weiterhin ist eine Abhängigkeit vom
TBPMN-Gehalt erst mit zunehmender Scherrate vorhanden. Die Berechnung ei-
ner mittleren Induktionszeit tCS ermöglicht eine Abschätzung der aufgebrachten
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4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls
Abbildung 4.20: Konzentrationsabhängigkeit der Induktionszeiten tOSO für γ = 6 → •,N
und γ = 60 → ◦, M; Vergleich mit den Induktionszeiten tCS aus dem
Continuous-Shear-Protokoll
Tabelle 4.6: Fit-Parameter zum Potenzcharakter der Induktionszeiten von iPP/TBPMN-
Systemen im OSO-Protokoll
Profil-Nr. Profil-Abkürzung Koeffizient - A Exponent - n
- -
1 0,1-600 145,4 0,70
2 0,1-60 370,7 0,56
4 1,0-60 93,7 0,71
5 1,0-6 108,7 0,71
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Tabelle 4.7: Fit-Parameter zum Potenzcharakter der Induktionszeiten von iPP/TBPMN-
Systemen im CS-Protokoll
γ˙ tCS γCS Koeffizient - A Exponent - n
s−1 s - - -
0,1 1390 139 1383,5 0,01
1,0 452 452 401,9 0,27
Scherdeformation bis zum detektierten Kristallisationsbeginn (Tabelle 4.7). Ferner
ist ein Vergleich des Keimbildungsmechanismus von Continuous-Shear- und Step-
Shear-Protokoll nach Gleichung 4.7 möglich. Die sich ergebenden Gesamtdeforma-
tionen unter konstanter Scherung liegen um die Faktoren 2,2 beziehungsweise 7,5
über den höchsten Deformationen im OSO-Profil. Daraus folgt, dass eine Reduk-
tion der Induktionszeiten nicht über eine Steigerung der Gesamtdeformation auf
Grundlage einer längeren Scherdauer realisierbar ist. Im zeitlichen Viskositätsver-
lauf (Kapitel 4.3) treten mit steigendem TBPMN-Gehalt Effekte hervor, die einem
Auf- und Abbau des Sorbitol-Netzwerkes zugeordnet werden können. Die lokale
Orientierung verhält sich direkt proportional zur Scherrate und indirekt propor-
tional zur Scherdauer, da mit einer langen Scherdauer Reorganisationsprozesse des
TBPMN, insbesondere bei geringen Scherraten, wahrscheinlich werden.
Nach den Untersuchungen von Lipp et al. [2006] nimmt mit steigendem TBPMN-
Gehalt der Anteil an einzelnen Fibrillen sowie an Fibrillenbündeln zu. In erster
Annäherung kann die Sorbitol-Morphologie durch eine zylindrische Geometrie mit
dem Volumen Vcy und der Oberfläche Acy beschrieben werden:
Vcy(r,l) = pir
2 · l. (4.8)
Acy(r,l) = 2pi(r
2 + r · l). (4.9)
Bei einer Temperatur von 150 ◦C und einer TBPMN-Konzentration im Intervall
der flüssig-fest Phasenumwandlung scheidet sich das Sorbitol-Derivat vollständig
aus der Polypropylenschmelze aus. Unter der Annahme eines isotropen Wachstums
über die Gesamtzahl der TBPMN-Strukturen ergeben sich folgende Proportionali-
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Grundlage einer längeren Scherdauer realisierbar ist. Im zeitlichen Viskositätsver-
lauf (Kapitel 4.3) treten mit steigendem TBPMN-Gehalt Effekte hervor, die einem
Auf- und Abbau des Sorbitol-Netzwerkes zugeordnet werden können. Die lokale
Orientierung verhält sich direkt proportional zur Scherrate und indirekt propor-
tional zur Scherdauer, da mit einer langen Scherdauer Reorganisationsprozesse des
TBPMN, insbesondere bei geringen Scherraten, wahrscheinlich werden.
Nach den Untersuchungen von Lipp et al. [2006] nimmt mit steigendem TBPMN-
Gehalt der Anteil an einzelnen Fibrillen sowie an Fibrillenbündeln zu. In erster
Annäherung kann die Sorbitol-Morphologie durch eine zylindrische Geometrie mit
dem Volumen Vcy und der Oberfläche Acy beschrieben werden:
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4.4 Resultate des Step-Shear-Protokolls
r ∝ r0 · c1/3. (4.10)
l ∝ l0 · c1/3. (4.11)
Vcy ∝ c1. (4.12)
Acy ∝ c2/3. (4.13)
Mit steigendem Nukleierungsmittelgehalt werden die Induktionszeiten reduziert,
so dass folgende Zusammenhänge für tOSO bestehen:
tOSO ∝ 1
Vcy
∝ c−1. (4.14)
tOSO ∝ 1
Acy
∝ c−2/3. (4.15)
Mit einer Scherdeformation nach dem modifizierten Janeschitz-Kriegl-Protokoll
nimmt die Induktionszeit exponentiell ab. Im Rahmen der experimentellen Ge-
nauigkeit verläuft der tOSO-Abfall mit dem Exponenten n = 0,6 bis n = 0,7 und
folgt den allgemeinen Überlegungen zum Konzentrationseinfluss auf die Indukti-
onszeit mit einer Abhängigkeit von n = 2/3. Demzufolge ist eine Zunahme der
TBPMN-Oberfläche und nicht des TBPMN-Volumens für die Induktionszeitabnah-
me maßgeblich, was mit der Annahme eines epitaktischen Aufwachsens von iPP auf
TBPMN-Fibrillen übereinstimmt.
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4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation
Die Auswirkungen einer Scherdeformation auf den Kristallisationsverlauf wurden
in zwei konzeptionell unterschiedlichen Belastungsprofilen untersucht. Bei Scherung
mit konstanter Schergeschwindigkeit können die Kristallisationszeiten bei Verwen-
dung von 0,3 wt% TBPMN um den Faktor 3 gegenüber dem nicht-nukleierten iPP
reduziert werden. Mit einer weiteren Steigerung der TBPMN-Konzentration ist nur
noch eine minimale Abnahme in den Zeiten feststellbar, so dass die Kristallisa-
tionsdynamik TBPMN-konzentrationsunabhängig wird. Im Gegensatz dazu führt
eine Erhöhung der Scherrate zu einem beschleunigten Kristallisationsbeginn für al-
le iPP/TBPMN-Systeme. Die Scherratenabhängigkeit des nicht-modifizierten iPP
zeigt zwei Bereiche, die anhand der berechneten Weissenberg-Zahlen mit dem Über-
gang von punktförmigen Keimen zu orientierten Kettensegmenten assoziiert wer-
den können. Systemübergreifend wird für alle nukleierten Proben ein exponentieller
Zusammenhang von Induktionszeit und Scherrate gefunden. Erst im Deformations-
bereich mit Scherraten zwischen γ˙ = 1,0 s−1 bis γ˙ = 5,0 s−1 erfolgt eine Änderung
im Kristallisationsmechanismus zum Potenzverhalten.
Kern der Step-Shear-Analysen ist eine kurzzeitige Scherbelastung der Proben.
Hierbei kann für das nicht-nukleierte iPP keine Kristallisation nachgewiesen wer-
den. In Analogie zu den Ergebnissen der konstanten Scherdeformation erfolgt mit
dem niedrigsten TBPMN-Gehalt eine deutliche Verbesserung in der Kristallisa-
tionsneigung. Signifikante Unterschiede in der Induktionszeitentwicklung resultie-
ren aus den verwendeten Scherprofilen, so dass eine Steigerung der Scherrate das
Kristallisationsverhalten stärker beeinflusst als eine längere Scherzeit. Im Gegen-
satz zur geringen Konzentrationsabhängigkeit der Induktionszeiten im Continuous-
Shear-Protokoll tritt im Step-Shear-Profil eine Abhängigkeit mit Potenzcharakter
auf. Die Abnahme der Induktionszeiten mit steigendem TBPMN-Gehalt erfolgt bei
Überschreiten einer minimalen Scherdeformation mit dem Exponenten n ≈ 0,7.
Ausgehend von einem isotropen Wachstum der TBPMN-Strukturen zeigen geo-
metrische Überlegungen anschließend, dass die TBPMN-Oberfläche während der
Phasentrennung eine Konzentrationsabhängigkeit proportional zu c2/3 aufweist. Da
eine Abnahme der Induktionszeiten mit zunehmender Sorbitol-Oberfläche nach der
Proportionalität tOSO ∝ c−2/3 erfolgt, lässt sich daraus schließen, dass tOSO reziprok
proportional zur Nukleierungsmitteloberfläche ist.
96
4 Scherinduzierte Kristallisation
4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation
Die Auswirkungen einer Scherdeformation auf den Kristallisationsverlauf wurden
in zwei konzeptionell unterschiedlichen Belastungsprofilen untersucht. Bei Scherung
mit konstanter Schergeschwindigkeit können die Kristallisationszeiten bei Verwen-
dung von 0,3 wt% TBPMN um den Faktor 3 gegenüber dem nicht-nukleierten iPP
reduziert werden. Mit einer weiteren Steigerung der TBPMN-Konzentration ist nur
noch eine minimale Abnahme in den Zeiten feststellbar, so dass die Kristallisa-
tionsdynamik TBPMN-konzentrationsunabhängig wird. Im Gegensatz dazu führt
eine Erhöhung der Scherrate zu einem beschleunigten Kristallisationsbeginn für al-
le iPP/TBPMN-Systeme. Die Scherratenabhängigkeit des nicht-modifizierten iPP
zeigt zwei Bereiche, die anhand der berechneten Weissenberg-Zahlen mit dem Über-
gang von punktförmigen Keimen zu orientierten Kettensegmenten assoziiert wer-
den können. Systemübergreifend wird für alle nukleierten Proben ein exponentieller
Zusammenhang von Induktionszeit und Scherrate gefunden. Erst im Deformations-
bereich mit Scherraten zwischen γ˙ = 1,0 s−1 bis γ˙ = 5,0 s−1 erfolgt eine Änderung
im Kristallisationsmechanismus zum Potenzverhalten.
Kern der Step-Shear-Analysen ist eine kurzzeitige Scherbelastung der Proben.
Hierbei kann für das nicht-nukleierte iPP keine Kristallisation nachgewiesen wer-
den. In Analogie zu den Ergebnissen der konstanten Scherdeformation erfolgt mit
dem niedrigsten TBPMN-Gehalt eine deutliche Verbesserung in der Kristallisa-
tionsneigung. Signifikante Unterschiede in der Induktionszeitentwicklung resultie-
ren aus den verwendeten Scherprofilen, so dass eine Steigerung der Scherrate das
Kristallisationsverhalten stärker beeinflusst als eine längere Scherzeit. Im Gegen-
satz zur geringen Konzentrationsabhängigkeit der Induktionszeiten im Continuous-
Shear-Protokoll tritt im Step-Shear-Profil eine Abhängigkeit mit Potenzcharakter
auf. Die Abnahme der Induktionszeiten mit steigendem TBPMN-Gehalt erfolgt bei
Überschreiten einer minimalen Scherdeformation mit dem Exponenten n ≈ 0,7.
Ausgehend von einem isotropen Wachstum der TBPMN-Strukturen zeigen geo-
metrische Überlegungen anschließend, dass die TBPMN-Oberfläche während der
Phasentrennung eine Konzentrationsabhängigkeit proportional zu c2/3 aufweist. Da
eine Abnahme der Induktionszeiten mit zunehmender Sorbitol-Oberfläche nach der
Proportionalität tOSO ∝ c−2/3 erfolgt, lässt sich daraus schließen, dass tOSO reziprok
proportional zur Nukleierungsmitteloberfläche ist.
96
4 Scherinduzierte Kristallisation
4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation
Die Auswirkungen einer Scherdeformation auf den Kristallisationsverlauf wurden
in zwei konzeptionell unterschiedlichen Belastungsprofilen untersucht. Bei Scherung
mit konstanter Schergeschwindigkeit können die Kristallisationszeiten bei Verwen-
dung von 0,3 wt% TBPMN um den Faktor 3 gegenüber dem nicht-nukleierten iPP
reduziert werden. Mit einer weiteren Steigerung der TBPMN-Konzentration ist nur
noch eine minimale Abnahme in den Zeiten feststellbar, so dass die Kristallisa-
tionsdynamik TBPMN-konzentrationsunabhängig wird. Im Gegensatz dazu führt
eine Erhöhung der Scherrate zu einem beschleunigten Kristallisationsbeginn für al-
le iPP/TBPMN-Systeme. Die Scherratenabhängigkeit des nicht-modifizierten iPP
zeigt zwei Bereiche, die anhand der berechneten Weissenberg-Zahlen mit dem Über-
gang von punktförmigen Keimen zu orientierten Kettensegmenten assoziiert wer-
den können. Systemübergreifend wird für alle nukleierten Proben ein exponentieller
Zusammenhang von Induktionszeit und Scherrate gefunden. Erst im Deformations-
bereich mit Scherraten zwischen γ˙ = 1,0 s−1 bis γ˙ = 5,0 s−1 erfolgt eine Änderung
im Kristallisationsmechanismus zum Potenzverhalten.
Kern der Step-Shear-Analysen ist eine kurzzeitige Scherbelastung der Proben.
Hierbei kann für das nicht-nukleierte iPP keine Kristallisation nachgewiesen wer-
den. In Analogie zu den Ergebnissen der konstanten Scherdeformation erfolgt mit
dem niedrigsten TBPMN-Gehalt eine deutliche Verbesserung in der Kristallisa-
tionsneigung. Signifikante Unterschiede in der Induktionszeitentwicklung resultie-
ren aus den verwendeten Scherprofilen, so dass eine Steigerung der Scherrate das
Kristallisationsverhalten stärker beeinflusst als eine längere Scherzeit. Im Gegen-
satz zur geringen Konzentrationsabhängigkeit der Induktionszeiten im Continuous-
Shear-Protokoll tritt im Step-Shear-Profil eine Abhängigkeit mit Potenzcharakter
auf. Die Abnahme der Induktionszeiten mit steigendem TBPMN-Gehalt erfolgt bei
Überschreiten einer minimalen Scherdeformation mit dem Exponenten n ≈ 0,7.
Ausgehend von einem isotropen Wachstum der TBPMN-Strukturen zeigen geo-
metrische Überlegungen anschließend, dass die TBPMN-Oberfläche während der
Phasentrennung eine Konzentrationsabhängigkeit proportional zu c2/3 aufweist. Da
eine Abnahme der Induktionszeiten mit zunehmender Sorbitol-Oberfläche nach der
Proportionalität tOSO ∝ c−2/3 erfolgt, lässt sich daraus schließen, dass tOSO reziprok
proportional zur Nukleierungsmitteloberfläche ist.
96
4 Scherinduzierte Kristallisation
4.5 Zusammenfassung zur scherinduzierten Kristallisation
Die Auswirkungen einer Scherdeformation auf den Kristallisationsverlauf wurden
in zwei konzeptionell unterschiedlichen Belastungsprofilen untersucht. Bei Scherung
mit konstanter Schergeschwindigkeit können die Kristallisationszeiten bei Verwen-
dung von 0,3 wt% TBPMN um den Faktor 3 gegenüber dem nicht-nukleierten iPP
reduziert werden. Mit einer weiteren Steigerung der TBPMN-Konzentration ist nur
noch eine minimale Abnahme in den Zeiten feststellbar, so dass die Kristallisa-
tionsdynamik TBPMN-konzentrationsunabhängig wird. Im Gegensatz dazu führt
eine Erhöhung der Scherrate zu einem beschleunigten Kristallisationsbeginn für al-
le iPP/TBPMN-Systeme. Die Scherratenabhängigkeit des nicht-modifizierten iPP
zeigt zwei Bereiche, die anhand der berechneten Weissenberg-Zahlen mit dem Über-
gang von punktförmigen Keimen zu orientierten Kettensegmenten assoziiert wer-
den können. Systemübergreifend wird für alle nukleierten Proben ein exponentieller
Zusammenhang von Induktionszeit und Scherrate gefunden. Erst im Deformations-
bereich mit Scherraten zwischen γ˙ = 1,0 s−1 bis γ˙ = 5,0 s−1 erfolgt eine Änderung
im Kristallisationsmechanismus zum Potenzverhalten.
Kern der Step-Shear-Analysen ist eine kurzzeitige Scherbelastung der Proben.
Hierbei kann für das nicht-nukleierte iPP keine Kristallisation nachgewiesen wer-
den. In Analogie zu den Ergebnissen der konstanten Scherdeformation erfolgt mit
dem niedrigsten TBPMN-Gehalt eine deutliche Verbesserung in der Kristallisa-
tionsneigung. Signifikante Unterschiede in der Induktionszeitentwicklung resultie-
ren aus den verwendeten Scherprofilen, so dass eine Steigerung der Scherrate das
Kristallisationsverhalten stärker beeinflusst als eine längere Scherzeit. Im Gegen-
satz zur geringen Konzentrationsabhängigkeit der Induktionszeiten im Continuous-
Shear-Protokoll tritt im Step-Shear-Profil eine Abhängigkeit mit Potenzcharakter
auf. Die Abnahme der Induktionszeiten mit steigendem TBPMN-Gehalt erfolgt bei
Überschreiten einer minimalen Scherdeformation mit dem Exponenten n ≈ 0,7.
Ausgehend von einem isotropen Wachstum der TBPMN-Strukturen zeigen geo-
metrische Überlegungen anschließend, dass die TBPMN-Oberfläche während der
Phasentrennung eine Konzentrationsabhängigkeit proportional zu c2/3 aufweist. Da
eine Abnahme der Induktionszeiten mit zunehmender Sorbitol-Oberfläche nach der
Proportionalität tOSO ∝ c−2/3 erfolgt, lässt sich daraus schließen, dass tOSO reziprok
proportional zur Nukleierungsmitteloberfläche ist.
96
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung
5.1 Einleitung
Aus den Ergebnissen zur scherinduzierten Kristallisation können zwei Mechanis-
men hervorgehoben werden, die zum einen eine Orientierung der Polymerketten im
Scherfeld und zum anderen eine beschleunigte Kristallisationskinetik beinhalten.
Die thermodynamischen und rheologische Messungen der vorangegangenen Kapi-
tel dienten der kinetischen Charakterisierung. Mittels nichtlinear-viskoelastischer
Messprofile konnte dabei eine Hypothese zur Strukturentwicklung anhand des Vis-
kositätsverlaufs aufgestellt werden. Im Gegensatz dazu bietet Ex-situ-Röntgendif-
fraktion einen direkten Ansatz zur morphologischen Charakterisierung in Abhän-
gigkeit von Scherparametern und TBPMN-Konzentration.
Das Strukturverhalten von isotaktischem Polypropylen wird seit vielen Jahren
über einen weiten Deformations- und Temperaturbereich untersucht. Moitzi and
Skalicky [1993] analysierten in einem In-situ-Aufbau mittels Synchrotronstrahlung
das Kristallisationsverhalten von Polypropylen in einem Extensiometer. Die erziel-
ten Resultate zum Scherrateneinfluss bestätigen eine beschleunigte Kristallisation
für kurze Scherzeiten von wenigen Sekunden bei Scherraten bis zu 40 s−1. Weiter-
führende, zeitaufgelöste In-situ-Untersuchungen zu den Anfangsstadien der Kristal-
lisation zeigen, dass die Halbwertsbreiten (Full Width at Half Maximum, FWHM)
von Parent- und Daughter-Peaks keine zeitliche Änderung im Deformationsverlauf
erfahren. Die Orientierungsverteilung der Kristallite wird in den ersten 12 s gebildet
[Kumaraswamy et al., 2000, 2002]. Dabei richten sich die Parent-Lamellen mit der
kristallographischen c-Achse in uniaxialer Verteilung parallel zur Strömungsrich-
tung aus, womit für die b-Achsen von Parent- und Daughter-Lamellen die gleichen
Richtungen vorgegeben sind (Abbildung 5.1). Neben der Deformationsabhängigkeit
weisen langkettige Polymerfraktionen eine deutliche Steigerung des Anteils an ori-
entierten Kristallisationskeimen auf. Hierbei handelt es sich um einen kooperativen
Prozess, der durch die Beteiligung beziehungsweise durch die Überlappung mehre-
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Abbildung 5.1: Schematische Darstellung zur Orientierung von Parent- und Daughter-
Lamellen im Strömungsfeld [Nogales et al., 2003]
rer, langer Ketten gesteigert wird [Kornfield and Kumaraswamy, 2002]. Mit ihren
Forschungen zum Einfluss der Molekulargewichtsverteilung [Somani et al., 2001]
und der Scherparameter [Somani et al., 2005] gehen die Autoren insbesondere auf
die Strukturentwicklung im SAXS- und WAXS-Profil ein. Für ein Parameterset
aus definierten Scherraten bei konstanter Scherzeit und verschiedenen Scherzeiten
für eine konstante Scherrate können im Rotationsversuch hochorientierte Shish-
Kebab Morphologien in iPP nachgewiesen werden. Die benötigten Scherraten von
60 s−1 sind gemessen an den Möglichkeiten zur Gewährleistung einer stabilen Po-
lymerschmelze sehr hoch und können nur für eine kurze Dauer von 5 s in einem
Step-Shear-Protokoll erzielt werden. Auf Grund der hohen Strahlintensitäten des
In-situ-Synchrotronaufbaus ist eine deutliche Trennung der charakteristischen Beu-
gungsreflexe für α-iPP möglich.
5.2 Grundlagen der Ex-situ-Röntgendiffraktometrie
Die Strukturuntersuchungen der iPP/TBPMN-Systeme mittels zweidimensionaler
Röntgendiffraktometrie wurden am Fachbereich 8.5 Mikro-ZfP der BAM Bundesan-
stalt für Materialforschung und -prüfung durchgeführt. Hierbei erfolgten die Mes-
sungen im Anschluss an den Scherversuch und nach dem Abkühlen der Schmel-
ze auf Raumtemperatur (Ex-Situ). Zum Einsatz kam eine Feinfokus-Röntgenröhre
mit Cu-Anode und mit einer Wellenlänge von 1,54 Å. Die Daten wurden mit ei-
nem Princeton Instruments CCD und einer Auflösung von 310 x 299 Pixel aufge-
nommen. In diversen Arbeiten zur scherinduzierten Kristallisation konnten mittels
WAXD-Analysen signifikante Volumenanteile weiteren Kristallmodifikation zuge-
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5.2 Grundlagen der Ex-situ-Röntgendiffraktometrie
Tabelle 5.1: Einzelmessungen der Debye-Scherrer-Reflexe von reinem iPP und 0,7 wt%
TBPMN nach unterschiedlichen Scherdeformationen
TBPMN-Gehalt wt% 0,0 0,7
Ruhezustand -
Step-Shear γ˙ = 1,0 s−1, tS = 6 s
Continuous-Shear γ˙ = 1,0 s−1
ordnet werden. Für nicht-nukleiertes iPP wurde die β-Modifikation bei geringen
Schergeschwindigkeiten nachgewiesen [Moitzi and Skalicky, 1993], während in Ver-
bindung mit den Sorbitol-Derivaten DBS [Nogales et al., 2001, 2003] und DMDBS
[Balzano et al., 2008a] die γ-Phase stabilisiert wird. Nach den Untersuchungen von
Foresta et al. [2001] erfolgt auf Grund einer Verschiebung der Kristallisation zu
höheren Temperaturen in Zusammenhang mit Nukleierungsmitteln eine thermody-
namisch stärkere Favorisierung der γ-Modifikation. Im Rahmen der hier durchge-
führten Analysen zum Kristallisationsverhalten des Polypropylens HG 313 MO mit
unterschiedlichen Anteilen des Nukleierungsmittels TBPMN wurde ausschließlich
die α-Phase dokumentiert.
In Tabelle 5.1 sind Beispiele der gemessenen Debye-Scherrer-Aufnahmen exem-
plarisch für reines iPP (0,0 wt% TBPMN) und für das nukleierte System mit
0,7 wt% TBPMN dargestellt. Die Aufnahmen zeigen im Fall einer Kristallisation
ohne Scherdeformation durchgängige Reflexringe und weisen damit eine isotrope
Kristallverteilung nach. Aus den WAXD-Messungen für reines iPP geht in Über-
einstimmung mit den Resultaten zum Step-Shear-Protokoll (Abschnitt 4.4) hervor,
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dass eine kurzzeitige Scherung mit konstanter Schergeschwindigkeit (Step-Shear)
keine Scherinduktion bewirkt. Das Ergebnis sind isotrope Beugungsbilder. Für das
iPP/TBPMN-System mit 0,7 wt% bestätigen die Debye-Scherrer-Aufnahmen di-
rekt eine Kristallorientierung als Konsequenz der Deformationsprofile. Eine Aus-
wertung auf Grundlage des azimutalen Intensitätsprofils beinhaltet eine gewichte-
te Summation der Einzelmessungen bezüglich der entsprechenden Probenposition.
Auf Grund einer minimalen Winkelabweichung im Strahlengang weisen die Beu-
gungsreflexe mit einem azimutalen Winkel von φ ≤ 180◦ eine höhere Intensität als
die Reflexe mit φ ≥ 180◦ auf. Eine Korrektur wird durch Mittelwertbildung der
entsprechenden Gauß-Peaks erreicht.
5.3 Auswirkungen der Scherdeformation und
Additivkonzentration auf eine Texturbildung
Frühere Analysen bei definierten Step-Shear-Deformationen zeigen eine deutliche
Texturbildung mit steigendem DBS-Gehalt im (110)- und (040)-Reflex [Nogales
et al., 2003]. Weitere Untersuchungen zum Phasenverhalten von DMDBS und Poly-
propylen unter Scherdeformation belegen mittels SAXS-Messungen, dass eine Sche-
rung im Bereich der homogenen Schmelze eine beschleunigte Phasentrennung be-
wirkt [Balzano et al., 2008a]. Eine anschließende Abkühlung unterhalb der Aus-
scheidungstemperatur des Sorbitols führt zu einem isotropen Gelnetzwerk und
zu einer isotropen Kristallmorphologie. Im Gegensatz dazu erzielt eine Scherung
nach der Sorbitol-Kristallisation eine Orientierung der DMDBS-Fibrillen parallel
zur Strömungsrichtung. Die Parent-Lamellen wachsen anschließend orthogonal zur
DMDBS-Faserachse mit der c-Achse parallel zur Strömungsrichtung und es resul-
tiert eine orientierte Shish-Kebab Morphologie. Diese besteht aus einem Sorbitol-
Kern und Polypropylen-Kebabs.
In den Abbildungen 5.2 und 5.3 sind die relativen Orientierungen der einzelnen
iPP/TBPMN-Systeme in Abhängigkeit vom Deformationsprofil dargestellt. Die Be-
stimmung des Orientierungsgrades erfolgt anhand der Daughter-Lamellen, da die-
se auf Grundlage des (110)-Intensitätsprofils eine differenzierte Aussage ermögli-
chen und die Orientierungsinformationen im Vergleich mit den (040) beziehungs-
weise (130) und (111) beziehungsweise (-131)-Reflexen redundant sind. Neben der
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wirkt [Balzano et al., 2008a]. Eine anschließende Abkühlung unterhalb der Aus-
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dass eine kurzzeitige Scherung mit konstanter Schergeschwindigkeit (Step-Shear)
keine Scherinduktion bewirkt. Das Ergebnis sind isotrope Beugungsbilder. Für das
iPP/TBPMN-System mit 0,7 wt% bestätigen die Debye-Scherrer-Aufnahmen di-
rekt eine Kristallorientierung als Konsequenz der Deformationsprofile. Eine Aus-
wertung auf Grundlage des azimutalen Intensitätsprofils beinhaltet eine gewichte-
te Summation der Einzelmessungen bezüglich der entsprechenden Probenposition.
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Abbildung 5.2: Orientierungsentwicklung der Daughter-Lamellen nach Scherung mit kon-
stanter Schergeschwindigkeit in Abhängigkeit der TBPMN-Konzentration
Herman Orientierungsfunktion für hoch orientierte Morphologien und einer deutli-
chen Winkelauflösung [Ran et al., 2000], kann mit einer alternativen Methode aus
dem Verhältnis von maximaler Peakintensität zur Halbwertsbreite eine Texturinfor-
mation bei geringeren Orientierungsgraden und symmetrischen Gauß-Peaks gene-
riert werden. Die entsprechenden azimutalen Intensitätsfunktionen für Continuous-
Shear- und Step-Shear-Deformation befinden sich im Anhang.
Unter Scherung mit konstanter Schergeschwindigkeit werden bei zunehmender
Scherrate höhere Orientierungsgrade erzielt, die für γ˙ = 1,0 s−1 im Mittelwert um
den Faktor 2 über denen mit γ˙ = 0,1 s−1 liegen. Dabei zeigt die Entwicklung mit
steigendem TBPMN-Gehalt eine geringe Abnahme der relativen Orientierung. Die
Untersuchungen der Step-Shear-Proben dokumentieren eine vergleichbare Scherra-
tenabhängigkeit der Texturbildung. Mit γ˙ = 1,0 s−1 werden Werte der relativen
Orientierung erzielt, die um den Faktor 4 bis 6 über denen mit γ˙ = 0,1 s−1 lie-
gen. Eine Erhöhung der Scherdauer bei konstanter Scherrate bewirkt keine Zu-
nahme in der Kristallitorientierung, sondern verringert diese auf 50 % zum Aus-
gangswertes der kürzeren Scherdauer. Auf Grund der zunehmenden Isotropie mit
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Abbildung 5.3: Orientierungsentwicklung der Daughter-Lamellen in Abhängigkeit der
TBPMN-Konzentration nach Step-Shear-Deformation
steigendem TBPMN-Gehalt und niedrigeren Scherraten können für γ˙ = 0,1 s−1 ab
1,0 wt% keine eindeutigen Unterschiede in der Texturierung aufgelöst werden. Un-
ter Berücksichtigung der Einflussfaktoren im Step-Shear-Profil zeigt sich, dass die
Gesamtdeformation gegenüber der deutlichen Scherratenabhängigkeit keinen signi-
fikanten Parameter für die Orientierungsbildung darstellt. Aus dem Vergleich der
beiden Deformationsprofile folgt, dass die Orientierungsgrade nach konstanter Sche-
rung zwischen den Werten aus dem Profil mit kurzzeitiger Scherdeformation liegen.
Dabei können mittels morphologischer und kinetischer Faktoren charakteristische
Entwicklungen abgeleitet werden.
Übersteigt die vorgegebene Scherrate einen kritischen Wert von beispielsweise
γ˙ = 1,0 s−1 resultieren aus einer minimalen Scherzeit maximale Kristallorientierun-
gen. Die aus den Betrachtungen zur Weissenberg-Zahl folgenden "Grenzwerte" für
nicht-modifiziertes iPP müssen im Zusammenhang mit der TBPMN-Struktur eine
neue Bewertung erfahren. Auf Grund zusätzlicher Relaxationsprozesse mit langen
Relaxationszeiten werden molekulare Orientierungen des Polypropylens bei niedri-
geren Scherraten induziert und We(λd) verschiebt sich zu geringeren Scherraten.
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5.3 Auswirkungen der Scherdeformation und Additivkonzentration auf eine Texturbildung
Weiterhin müssen elastische Effekte stärker gewichtet werden und der Beginn des
Steady-State-Fließens wird zu längeren Scherzeiten verschoben. Unter morpholo-
gischen Gesichtspunkten resultieren zunehmende Scherraten in stärkeren lokalen
Orientierungen, während diese mit langen Scherzeiten relaxieren. Anhand der rheo-
logischen Untersuchungen zeigt sich, dass im Zusammenhang mit einer konstan-
ten Scherung lange Scherzeiten und zunehmende Scherraten im Anschluss an ei-
ne TBPMN-Orientierung zu einem überproportionalen Viskositätsabbau unterhalb
des linear-viskoelastischen Anlaufs führen. In ähnlichem Kontext äußerten Nogales
et al. [2003] die Vermutung, dass hohe Scherdeformationen ein Abgleiten der Fi-
brillenbündel bewirken. Diese Hypothese deckt sich mit den röntgenographischen
Ergebnissen zur Strukturentwicklung. Für die Kristallisationskinetik folgt, dass je-
weils durch Nukleierungsmittel und Scherdeformation die Keimdichten gesteigert
werden. Hierbei ist die Nukleierungseffizienz des TBPMN auf den Additivgehalt be-
schränkt, während im Verlauf einer Scherung weitere Keimzentren gebildet werden
können. Als Folge dessen resultieren aus langen Scherzeiten hohe Keimdichten, die
auf Grund geometrischer Begrenzungen im Wachstum eine zunehmende Isotropie
zur Folge haben.
Das Orientierungsmaximum für 0,5 wt% im Step-Shear-Versuch (Abbildung 5.3)
mit γ˙ = 1,0 s−1 weist im Gegensatz zu dem monotonen Abfall für γ˙ = 0,1 s−1 auf
ein Optimum in der Netzwerkstruktur hin. In Wechselwirkung mit einer deutlichen
Scherdeformation werden die TBPMN-Fibrillen in Strömungsrichtung gestreckt, so
dass unterhalb einer definierten Additivkonzentrationen c < 0,5 wt% die Netzwerk-
deformation beziehungsweise die Texturbildung mit dem Gehalt zunimmt. Ober-
halb dieser Grenzkonzentration bewirkt der hohe TBPMN-Anteil eine beschleunigte
Kristallisationskinetik zahlreicher Keimzentren, wodurch das gerichtete Wachstum
wiederum eingeschränkt wird.
Mit Scherraten unterhalb eines kritischen Wertes sind die induzierten Molekülori-
entierungen weniger signifikant und Relaxationsprozesse, die im Verlauf der Scher-
deformation ablaufen, reduzieren die Keimdichte. Da ein Abgleiten der Sorbitol-
Bündel auszuschließen ist, führt ein stationärer Strömungszustand mit γ˙ = 0,1 s−1
zu einem resultierenden Anteil an ausgerichteten Segmenten. Deren Orientierung
bleibt bis zur vollständigen Erstarrung erhalten. Als Folge dessen ist die Aniso-
tropie im Step-Shear-Profil deutlich geringer und die stärkere Texturbildung unter
konstanter Scherung ist eine direkte Konsequenz des Deformationsprofils.
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Orientierungen, während diese mit langen Scherzeiten relaxieren. Anhand der rheo-
logischen Untersuchungen zeigt sich, dass im Zusammenhang mit einer konstan-
ten Scherung lange Scherzeiten und zunehmende Scherraten im Anschluss an ei-
ne TBPMN-Orientierung zu einem überproportionalen Viskositätsabbau unterhalb
des linear-viskoelastischen Anlaufs führen. In ähnlichem Kontext äußerten Nogales
et al. [2003] die Vermutung, dass hohe Scherdeformationen ein Abgleiten der Fi-
brillenbündel bewirken. Diese Hypothese deckt sich mit den röntgenographischen
Ergebnissen zur Strukturentwicklung. Für die Kristallisationskinetik folgt, dass je-
weils durch Nukleierungsmittel und Scherdeformation die Keimdichten gesteigert
werden. Hierbei ist die Nukleierungseffizienz des TBPMN auf den Additivgehalt be-
schränkt, während im Verlauf einer Scherung weitere Keimzentren gebildet werden
können. Als Folge dessen resultieren aus langen Scherzeiten hohe Keimdichten, die
auf Grund geometrischer Begrenzungen im Wachstum eine zunehmende Isotropie
zur Folge haben.
Das Orientierungsmaximum für 0,5 wt% im Step-Shear-Versuch (Abbildung 5.3)
mit γ˙ = 1,0 s−1 weist im Gegensatz zu dem monotonen Abfall für γ˙ = 0,1 s−1 auf
ein Optimum in der Netzwerkstruktur hin. In Wechselwirkung mit einer deutlichen
Scherdeformation werden die TBPMN-Fibrillen in Strömungsrichtung gestreckt, so
dass unterhalb einer definierten Additivkonzentrationen c < 0,5 wt% die Netzwerk-
deformation beziehungsweise die Texturbildung mit dem Gehalt zunimmt. Ober-
halb dieser Grenzkonzentration bewirkt der hohe TBPMN-Anteil eine beschleunigte
Kristallisationskinetik zahlreicher Keimzentren, wodurch das gerichtete Wachstum
wiederum eingeschränkt wird.
Mit Scherraten unterhalb eines kritischen Wertes sind die induzierten Molekülori-
entierungen weniger signifikant und Relaxationsprozesse, die im Verlauf der Scher-
deformation ablaufen, reduzieren die Keimdichte. Da ein Abgleiten der Sorbitol-
Bündel auszuschließen ist, führt ein stationärer Strömungszustand mit γ˙ = 0,1 s−1
zu einem resultierenden Anteil an ausgerichteten Segmenten. Deren Orientierung
bleibt bis zur vollständigen Erstarrung erhalten. Als Folge dessen ist die Aniso-
tropie im Step-Shear-Profil deutlich geringer und die stärkere Texturbildung unter
konstanter Scherung ist eine direkte Konsequenz des Deformationsprofils.
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5 Weitwinkel-Röntgenbeugung
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des
Belastungsprofils
Die Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion der konstanten Scherdeformati-
on ist für das nicht-modifizierte iPP in Abbildung 5.4 und für das System mit
0,3 wt% TBPMN in Abbildung 5.5 dargestellt. Eine Steigerung der Scherrate um
eine Größenordnung von γ˙ = 0,1 s−1 auf γ˙ = 1,0 s−1 führt dabei zu einer Ver-
dopplung in der gemessenen Streuintensität beziehungsweise zu einem Anstieg in
der Anisotropie. Dieses Verhalten erfolgt unabhängig vom Nukleierungsmittelge-
halt. Im Vergleich der Diffraktogramme zeigt sich, dass die Profilentwicklung und
die Intensität für nicht-modifiziertes iPP mit den Ergebnissen der gering nuklei-
erten iPP/TBPMN-Systeme übereinstimmt. Erst mit einer deutlichen Konzentra-
tionserhöhung auf c ≥ 1,0 wt% nehmen die gemessenen Streuintensitäten ab. Die
Texturentwicklung auf Grundlage der Steap-Shear-Deformation ist für die TBPMN-
Konzentrationen mit 0,3 wt% und 0,5 wt% in den Abbildungen 5.6 und 5.7 darge-
stellt. Im Vergleich mit den Resultaten bei Scherung mit konstanter Schergeschwin-
digkeit werden für eine Scherratenvorgabe von 1,0 s−1 bei 6 s Streuintensitäten im
Step-Shear-Profil erzielt, die um den Faktor 2 höher sind. Der Deformationseinfluss
zeigt sich sowohl in einer reinen Intensitätszunahme als auch in unterschiedlichen
Gewichtungen im (110)-Reflexprofil. Während unter konstanter Scherung eine suk-
zessive Zunahme der Streuintensität im gesamten Diffraktogrammverlauf eintritt,
zeigt sich dieses Verhalten im Step-Shear-Profil lediglich für den Daughter-Peak.
Für Polypropylen bewirkt eine Verringerung der Scherrate auf 0,1 s−1 eine sprung-
hafte Intensitätsabnahme im Vergleich zur Reflexintensität bei γ˙ = 1,0 s−1
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-Lamellen
im Vergleich
Eine Charakterisierung der kristallographischen Verzweigung, basierend auf dem
Verhältnis der mittleren Flächen von Daughter-Peaks AD zu Parent-Peaks AP ,
ermöglicht weiterführende Aussagen zur Strukturentwicklung:
D/P =
AD
AP
. (5.1)
104
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des
Belastungsprofils
Die Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion der konstanten Scherdeformati-
on ist für das nicht-modifizierte iPP in Abbildung 5.4 und für das System mit
0,3 wt% TBPMN in Abbildung 5.5 dargestellt. Eine Steigerung der Scherrate um
eine Größenordnung von γ˙ = 0,1 s−1 auf γ˙ = 1,0 s−1 führt dabei zu einer Ver-
dopplung in der gemessenen Streuintensität beziehungsweise zu einem Anstieg in
der Anisotropie. Dieses Verhalten erfolgt unabhängig vom Nukleierungsmittelge-
halt. Im Vergleich der Diffraktogramme zeigt sich, dass die Profilentwicklung und
die Intensität für nicht-modifiziertes iPP mit den Ergebnissen der gering nuklei-
erten iPP/TBPMN-Systeme übereinstimmt. Erst mit einer deutlichen Konzentra-
tionserhöhung auf c ≥ 1,0 wt% nehmen die gemessenen Streuintensitäten ab. Die
Texturentwicklung auf Grundlage der Steap-Shear-Deformation ist für die TBPMN-
Konzentrationen mit 0,3 wt% und 0,5 wt% in den Abbildungen 5.6 und 5.7 darge-
stellt. Im Vergleich mit den Resultaten bei Scherung mit konstanter Schergeschwin-
digkeit werden für eine Scherratenvorgabe von 1,0 s−1 bei 6 s Streuintensitäten im
Step-Shear-Profil erzielt, die um den Faktor 2 höher sind. Der Deformationseinfluss
zeigt sich sowohl in einer reinen Intensitätszunahme als auch in unterschiedlichen
Gewichtungen im (110)-Reflexprofil. Während unter konstanter Scherung eine suk-
zessive Zunahme der Streuintensität im gesamten Diffraktogrammverlauf eintritt,
zeigt sich dieses Verhalten im Step-Shear-Profil lediglich für den Daughter-Peak.
Für Polypropylen bewirkt eine Verringerung der Scherrate auf 0,1 s−1 eine sprung-
hafte Intensitätsabnahme im Vergleich zur Reflexintensität bei γ˙ = 1,0 s−1
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-Lamellen
im Vergleich
Eine Charakterisierung der kristallographischen Verzweigung, basierend auf dem
Verhältnis der mittleren Flächen von Daughter-Peaks AD zu Parent-Peaks AP ,
ermöglicht weiterführende Aussagen zur Strukturentwicklung:
D/P =
AD
AP
. (5.1)
104
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des
Belastungsprofils
Die Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion der konstanten Scherdeformati-
on ist für das nicht-modifizierte iPP in Abbildung 5.4 und für das System mit
0,3 wt% TBPMN in Abbildung 5.5 dargestellt. Eine Steigerung der Scherrate um
eine Größenordnung von γ˙ = 0,1 s−1 auf γ˙ = 1,0 s−1 führt dabei zu einer Ver-
dopplung in der gemessenen Streuintensität beziehungsweise zu einem Anstieg in
der Anisotropie. Dieses Verhalten erfolgt unabhängig vom Nukleierungsmittelge-
halt. Im Vergleich der Diffraktogramme zeigt sich, dass die Profilentwicklung und
die Intensität für nicht-modifiziertes iPP mit den Ergebnissen der gering nuklei-
erten iPP/TBPMN-Systeme übereinstimmt. Erst mit einer deutlichen Konzentra-
tionserhöhung auf c ≥ 1,0 wt% nehmen die gemessenen Streuintensitäten ab. Die
Texturentwicklung auf Grundlage der Steap-Shear-Deformation ist für die TBPMN-
Konzentrationen mit 0,3 wt% und 0,5 wt% in den Abbildungen 5.6 und 5.7 darge-
stellt. Im Vergleich mit den Resultaten bei Scherung mit konstanter Schergeschwin-
digkeit werden für eine Scherratenvorgabe von 1,0 s−1 bei 6 s Streuintensitäten im
Step-Shear-Profil erzielt, die um den Faktor 2 höher sind. Der Deformationseinfluss
zeigt sich sowohl in einer reinen Intensitätszunahme als auch in unterschiedlichen
Gewichtungen im (110)-Reflexprofil. Während unter konstanter Scherung eine suk-
zessive Zunahme der Streuintensität im gesamten Diffraktogrammverlauf eintritt,
zeigt sich dieses Verhalten im Step-Shear-Profil lediglich für den Daughter-Peak.
Für Polypropylen bewirkt eine Verringerung der Scherrate auf 0,1 s−1 eine sprung-
hafte Intensitätsabnahme im Vergleich zur Reflexintensität bei γ˙ = 1,0 s−1
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-Lamellen
im Vergleich
Eine Charakterisierung der kristallographischen Verzweigung, basierend auf dem
Verhältnis der mittleren Flächen von Daughter-Peaks AD zu Parent-Peaks AP ,
ermöglicht weiterführende Aussagen zur Strukturentwicklung:
D/P =
AD
AP
. (5.1)
104
5 Weitwinkel-Röntgenbeugung
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des
Belastungsprofils
Die Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion der konstanten Scherdeformati-
on ist für das nicht-modifizierte iPP in Abbildung 5.4 und für das System mit
0,3 wt% TBPMN in Abbildung 5.5 dargestellt. Eine Steigerung der Scherrate um
eine Größenordnung von γ˙ = 0,1 s−1 auf γ˙ = 1,0 s−1 führt dabei zu einer Ver-
dopplung in der gemessenen Streuintensität beziehungsweise zu einem Anstieg in
der Anisotropie. Dieses Verhalten erfolgt unabhängig vom Nukleierungsmittelge-
halt. Im Vergleich der Diffraktogramme zeigt sich, dass die Profilentwicklung und
die Intensität für nicht-modifiziertes iPP mit den Ergebnissen der gering nuklei-
erten iPP/TBPMN-Systeme übereinstimmt. Erst mit einer deutlichen Konzentra-
tionserhöhung auf c ≥ 1,0 wt% nehmen die gemessenen Streuintensitäten ab. Die
Texturentwicklung auf Grundlage der Steap-Shear-Deformation ist für die TBPMN-
Konzentrationen mit 0,3 wt% und 0,5 wt% in den Abbildungen 5.6 und 5.7 darge-
stellt. Im Vergleich mit den Resultaten bei Scherung mit konstanter Schergeschwin-
digkeit werden für eine Scherratenvorgabe von 1,0 s−1 bei 6 s Streuintensitäten im
Step-Shear-Profil erzielt, die um den Faktor 2 höher sind. Der Deformationseinfluss
zeigt sich sowohl in einer reinen Intensitätszunahme als auch in unterschiedlichen
Gewichtungen im (110)-Reflexprofil. Während unter konstanter Scherung eine suk-
zessive Zunahme der Streuintensität im gesamten Diffraktogrammverlauf eintritt,
zeigt sich dieses Verhalten im Step-Shear-Profil lediglich für den Daughter-Peak.
Für Polypropylen bewirkt eine Verringerung der Scherrate auf 0,1 s−1 eine sprung-
hafte Intensitätsabnahme im Vergleich zur Reflexintensität bei γ˙ = 1,0 s−1
5.4.1 Kristallographische Verzweigung von Parent- und Daughter-Lamellen
im Vergleich
Eine Charakterisierung der kristallographischen Verzweigung, basierend auf dem
Verhältnis der mittleren Flächen von Daughter-Peaks AD zu Parent-Peaks AP ,
ermöglicht weiterführende Aussagen zur Strukturentwicklung:
D/P =
AD
AP
. (5.1)
104
5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des Belastungsprofils
Abbildung 5.4: Entwicklung der (110)-Reflexe im azimutalen Profil nach konstanter Sche-
rung für nicht-nukleiertes iPP
Abbildung 5.5: Entwicklung der (110)-Reflexe im azimutalen Profil nach konstanter Sche-
rung für nukleiertes iPP mit 0,3 wt% TBPMN
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Abbildung 5.6: Entwicklung der (110)-Reflexe im azimutalen Profil nach dem Step-Shear-
Protokoll für nukleiertes iPP mit 0,3 wt% TBPMN
Abbildung 5.7: Entwicklung der (110)-Reflexe im azimutalen Profil nach dem Step-Shear-
Protokoll für nukleiertes iPP mit 0,5 wt% TBPMN
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Abbildung 5.6: Entwicklung der (110)-Reflexe im azimutalen Profil nach dem Step-Shear-
Protokoll für nukleiertes iPP mit 0,3 wt% TBPMN
Abbildung 5.7: Entwicklung der (110)-Reflexe im azimutalen Profil nach dem Step-Shear-
Protokoll für nukleiertes iPP mit 0,5 wt% TBPMN
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5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des Belastungsprofils
Abbildung 5.8: Verhältnis von Daughter- zu Parent-Lamellen, D/P, nach konstanter
Scherdeformation
Für eine konstante Scherdeformation im Continuous-Shear-Protokoll folgen D/P-
Werte, die unabhängig vom Nukleierungsmittelgehalt sind (Abbildung 5.8). Durch
unterschiedliche Scherraten findet jedoch eine Beeinflussung der Lamellenverzwei-
gung statt, so dass mit zunehmender Scherrate das Verhältnis von Daughter- zu
Parent-Lamellen abnimmt. Folgende Strukturhypothese ergibt sich unter Einbe-
ziehung der Induktionszeiten aus rheologischen Untersuchungen: Eine konstante
Scherdeformation mit γ˙ = 1,0 s−1 erzielt eine mittlere Induktionszeitabnahme um
den Faktor 2,5 gegenüber einer Scherrate von γ˙ = 0,1 s−1 (siehe Kapitel 4.3). Auf
Grund der höheren Keimdichte ist das freie Volumen für eine unbeeinflusste Kris-
tallisation begrenzt und der frühzeitige Kontakt zwischen Ellipsoiden limitiert die
kristallographische Verzweigungsbildung.
Für das D/P-Verhältnis der Proben aus den Steap-Shear-Versuchen ergeben sich
jedoch deutliche Abweichungen bezüglich einer Scherratenabhängigkeit. Aus den
Abbildungen 5.6 und 5.7 wird deutlich, dass für γ˙ = 1,0 s−1 typische (110)-Dif-
fraktogramme mit einer definierten Daughter-Parent-Verteilung auftreten. Die re-
sultierenden Intensitätsverhältnisse sind konzentrationsunabhängig und liegen im
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Abbildung 5.9: Verhältnis von Daughter- zu Parent-Lamellen, D/P, nach Step-Shear-De-
formation
Bereich der berechneten Werte für eine konstante Scherdeformation. Entsprechend
den bisherigen Ergebnissen überwiegt der Scherrateneinfluss deutlich gegenüber ei-
ner Scherzeitabhängigkeit. Mit zunehmender Scherdauer von ts = 6 s bis hin zu
einer konstanten Scherung lässt sich eine geringe Abnahme der D/P-Werte ver-
zeichnen, so dass eine starke Kettenorientierung und eine hohe Scherdeformation
den Daughter-Lamellenanteil reduziert. Diese Parameterabhängigkeit ist gleichbe-
deutend mit einer hohen Keimdichte und führt in Übereinstimmung mit bisherigen
Ausführungen zu einer isotropen Morphologie.
Bei einer Scherdeformation mit γ˙ = 0,1 s−1 liegen die berechneten D/P-Werte
um ein Vielfaches höher. Auf Grund der sehr geringen Streuintensität der Parent-
Lamellen folgen jedoch hohe Schwankungen für die berechneten D/P-Werte, so dass
für 0,7 wt% keine repräsentativen Ergebnisse berechnet werden können. Unter Ein-
beziehung der Scherzeitabhängigkeit zeigt sich eine vergleichbare Entwicklung zu
γ˙ = 1,0 s−1, die mit steigender Scherdauer zu einer Abnahme der Intensitätsverhält-
nisse führt. Als Folge einer niedrigen Scherdeformationen werden lediglich wenige,
orientierte Kettensegmente zum Ausgangspunkt der Kristallisation und die Anlage-
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5.4 Entwicklung des (110)-Reflexes als Funktion des Belastungsprofils
rung von Daughter-Lamellen wird unter isotropen Bedingungen stärker favorisiert.
Mit zunehmender Deformation beziehungsweise Scherrate steigt der Anteil an Ket-
tensegmenten, die parallel zum Strömungsfeld ausgerichtet sind und somit auch der
Anteil an Parent-Lamellen.
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5.5 Zusammenfassung der WAXD-Analysen
Die direkte Strukturaufklärung im Anschluss an die scherinduzierte Kristallisati-
on gewährleistet eine umfassende Beurteilung des Einflusses der Scherparameter.
Mittels Ex-situ-Weitwinkel-Röntgenbeugung (WAXD) kann eine deutliche Textur-
bildung in Abhängigkeit vom Deformationsprofil nachgewiesen werden. Die Ani-
sotropie wurde allgemein anhand des (110)-Reflexes und im Speziellen durch das
Verhältnis von Intensitätsmaximum zur Halbwertsbreite der Daughter-Lamellen
charakterisiert.
Mit einer konstanten Scherdeformation werden mittlere Orientierungsgrade er-
zielt, die bei einer Erhöhung der TBPMN-Konzentration leicht abfallen. Im Ge-
gensatz dazu zeigen Step-Shear-Analysen mit γ˙ = 1,0 s−1 eine stärkere Texturbil-
dung, während der Orientierungsgrad mit γ˙ = 0,1 s−1 unterhalb der berechneten
Werte für eine konstante Scherung liegt. Aus dem Vergleich aller röntgenographi-
schen Analysen folgt, dass die vorgegebene Scherrate einen signifikanten Einfluss auf
die Anisotropieentwicklung hat. Durch höhere Scherraten können größere Orientie-
rungsgrade des resultierenden Gefüges erzielt werden, wobei eine längere Scherzeit
zu isotropen Morphologien führt. Mit einer unterkritischen Scherrate bezüglich der
Ausrichtung von Kettensegmenten zum Strömungsfeld gewinnen Relaxationspro-
zesse zunehmend an Bedeutung. Demnach muss für die Texturentwicklung eine
resultierende Orientierung über einen Großteil der Kristallisationsdauer vorhan-
den sein. Eine Detailbetrachtung des (110)-Diffraktogramms gibt Auskunft über
die für iPP typische kristallographische Verzweigungsbildung. Diese ist im Rahmen
der gewonnenen Ergebnisse unabhängig vom Nukleierungsmittel und ausschließ-
lich scherdeformationsbestimmt. In der Entwicklung zeigt sich, dass Deformati-
onsprofile, welche eine stärkere Anisotropie zur Folge haben, ein Verhältnis von
Daughter- zu Parent-Lamellen zwischen zwei bis sechs generieren. Dabei folgt
aus höheren Orientierungen beziehungsweise steigenden Ursprungskeimdichten ein
höherer Parent-Anteil, durch den vor der sekundären Daughter-Anlagerung eine
große Volumenfraktion kristallisiert ist. Eine niedrige Initialkeimzahl und eine hohe
Keimbildungsrate im Scherverlauf ermöglichen stattdessen eine geometrisch unge-
hinderte Kristallisation über ein längeres Zeitintervall. Unter diesen Bedingungen
wird die Daughter-Anlagerung an vorhandene Parent-Lamellen gegenüber einer
Neubildung favorisiert.
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6 Zusammenfassung und Ausblick
Der Einsatz von organischen Nukleierungsmitteln der Sorbitol-Familie erzielt eine
deutliche Beschleunigung der Kristallisationskinetik und eine Erhöhung der Kris-
tallinität. Mit der aktuellen Entwicklung von TBPMN wurde im Vergleich mit äl-
teren Generationen eine weitere Optimierung der Nukleierungseffizienz ermöglicht,
so dass bei geringen Additivkonzentrationen eine hohe Transparenz bei steigenden
Verarbeitungstemperaturen gewährleistet ist.
Anhand der thermodynamischen Analysen konnten charakteristische Parameter
im homogenen Lösungsbereich und darüber hinaus dem TBPMN-Einfluss zugeord-
net werden. Mit dem minimalen Nukleierungsmittelanteil von 0,3 wt% TBPMN
werden im Vergleich zur Selbstnukleierung nahezu maximale Nukleierungseffizien-
zen erreicht. Höhere TBPMN-Anteile führen lediglich zu einer geringfügigen Steige-
rung der Kristallisationstemperatur und der Nukleierungseffizenz. In gleichem Maß
wirkt das Nukleierungsmittel jedoch als hochschmelzende Komponente und redu-
ziert die Umwandlungsenthalpien als auch den Kristallinitätsgrad bezüglich einer
extrapolierten Schmelzenthalpie ∆Hm,e.
Im Rahmen der dynamischen DSC-Versuche war es möglich, die TBPMN-Aus-
scheidung separat nachzuweisen. Die exotherme Kristallisation des Sorbitol-Deri-
vats führt zu Peaks im Bereich von 0,5 Jg−1 bis 1,0 Jg−1 oberhalb der Matrixkris-
tallisation. In Abhängigkeit vom TBPMN-Gehalt verschieben sich die Ausschei-
dungstemperaturen entsprechend des Phasendiagramms zu höheren Werten.
Eine Kristallinitätsgradberechnung auf Grundlage charakteristischer IR-Schwin-
gungsbanden von amorpher Phase und α-Helix ist bei Verwendung von Sorbitol-
Derivaten nicht eindeutig. Die spezielle Nukleierungswirkung von Sorbitol im All-
gemeinen wird durch ähnliche Kristallgitter und Gitterparameter ermöglicht, so
dass eine gesteigerte Kompatibilität von isotaktischem Polypropylen und TBPMN
nicht nur effizientere Kristallisationseigenschaften bewirkt, sondern auch zu einer
Überlagerung von α-Helixbanden im Spektrogramm führt.
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6 Zusammenfassung und Ausblick
Separate Untersuchungen zur Prozessierbarkeit von TBPMN mit iPP zeigten an-
hand zyklischer DSC-Messungen für reines TBPMN, dass es sich bei der endother-
men Umwandlung nicht um einen Schmelzvorgang handelt. Die Abnahme in den
entsprechenden Umwandlungstemperaturen und -enthalpien weist auf eine Degra-
dation hin. Weiterführende thermogravimetrische Untersuchungen des Reinstoffs
TBPMN und eines iPP/TBPMN-Systems bestätigen den Beginn einer Zersetzung
bei 253 ◦C für eine Stickstoff- und bei 203 ◦C für eine Sauerstoffatmosphäre. Zeit-
gleich zur TBPMN-Degradation erfolgte FTIR-Untersuchungen können die Exis-
tenz von Kohlenstoffdioxid, Wasser, Aldehyden und Alkanen im Abgasstrom nach-
weisen.
Mittels linear-viskoelastischer Messungen war eine umfassende, rheologische Cha-
rakterisierung des nicht-modifizierten Polymers und der nukleierten Systeme in Ab-
hängigkeit vom TBPMN-Gehalt möglich. Ausgangspunkt aller Untersuchungen bil-
den hierbei die strukturellen und rheologischen Materialveränderungen bei geringen
Unterkühlungen von ∆T = 10 ◦C zum Schmelzpunkt des Polypropylens.
Im Bereich der homogenen Lösung zeigen alle Systeme ein identisches Fließver-
halten. Mit Erreichen der Ausscheidungstemperatur bilden sich jedoch TBPMN-
Fibrillen, die zu einer Gelstruktur mit konzentrationsabhängiger Steifigkeit führen.
Die Polymerkristallisation ist im betrachteten Konzentrationsbereich analog zu den
DSC-Ergebnissen unabhängig vom TBPMN-Gehalt, so dass alle nukleierten Sys-
teme im Rheometer einheitlich bei 142 ◦C kristallisieren. Während thermodyna-
mische Analysen lediglich die Sol → Gel Umwandlung nachweisen, ermöglicht das
rheologische Verfahren eine vollständige Charakterisierung des reversiblen Prozes-
ses. Dennoch kann unabhängig vom Messverfahren die Sol ↔ Gel Umwandlung
durch ein Potenzverhalten beschrieben werden. Eine systematische Differenz zwi-
schen DSC und Rheologie resultiert aus verschiedenen Analyseprinzipien und führt
zu geringfügigen Unterschieden in den Exponenten.
Im Zustand der homogenen Lösung und für nicht-nukleiertes iPP handelt es sich
um thermorheologisch einfache Systeme und es gilt das Zeit-Temperatur-Verschie-
bungsprinzip. Unter Berücksichtigung horizontaler Verschiebungsfaktoren, die der
WLF-Beziehung folgen, kann für Polypropylen eine Masterkurve ermittelt werden.
Aus den Relaxationsmoden des Maxwell Spektrums folgen die charakteristische und
die längste Relaxationszeit für eine Referenztemperatur von 150 ◦C. Der Übergang
von thermorheologisch einfachem zu komplexem Verhalten sowie der Temperatu-
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reinfluss auf die Ausscheidungsbildungen zeigen sich insbesondere im van Gurp-
Palmen-Plot. Während im Sol-Bereich kongruente Kurvenscharen auftreten, führt
der Gelübergang zur Ausbildung von lokalen Plateaus und teilweise zu lokalen Mi-
nima, die mit Netzwerkfestigkeiten korrelieren.
Die Untersuchungen zur scherinduzierten Kristallisation bestätigten unter kon-
stanter Scherdeformation eine Induktionszeitverkürzung mit zunehmender Scher-
rate. Dabei ermöglichen schon geringe TBPMN-Konzentrationen von 0,3 wt% bei
minimalen Scherraten eine beschleunigte Kristallisation im Vergleich zum nicht-
modifiziertes Polypropylen. Weitere Zunahmen im TBPMN-Gehalt führen nicht
zu einer zusätzlichen Effizienzsteigerung, sondern zu einer Sättigung in der Kon-
zentrationsabhängigkeit. Ein Einfluss der TBPMN-Konzentration zeigt sich ledig-
lich im viskoelastischen Anlaufverhalten, so dass steigende Sorbitol-Anteile anfangs
zu einer stabileren Gelstruktur führen. Im Gegensatz dazu ist der Scherratenein-
fluss auf die Kristallisationsbeschleunigung signifikant. Für nicht-nukleiertes iPP
können zwei Induktionsbereiche nachgewiesen werden, die eine exponentielle In-
duktionszeitabnahme mit zunehmender Scherrate erkennen lassen. Aus Berechnun-
gen der Weissenberg-Zahl kann der Übergang mit der inversen, längsten Rouse-
Relaxationszeit assoziiert werden. Da sich das verwendete Matrixpolymer durch ei-
ne geringe Polydispersität auszeichnet und zwischen längster und charakteristischer
Relaxationszeit eine deutliche Differenz besteht, ist über das gesamte Scherraten-
intervall ausschließlich eine Orientierung von Kettensegmenten zu erwarten. Die
nukleierten iPP/TBPMN-Systeme zeigen lediglich einen exponentiellen Abfall, so
dass konform zu den scherinduzierten Kristallisationsbereichen nur eine Segmentori-
entierung auftritt. Aus einer mathematischen Approximation der Funktionsverläufe
folgt, dass die Induktionszeiten der nukleierten und nicht-nukleierten Systeme im
Scherratenintervall zwischen 3 s−1 bis 5 s−1 übereinstimmen. Die Resultate bestäti-
gen, dass eine weitere Induktionszeitabnahme unabhängig vom Nukleierungsmittel
erfolgt und der Scherrateneinfluss dominiert.
Eine temporäre Scherdeformation auf Basis des Janeschitz-Kriegl-Protokolls in-
duziert für den gegebenen Parametersatz keine Kristallisation des nicht-nukleier-
ten Polypropylens. In Übereinstimmung mit bisherigen Resultaten zur konstanten
Scherdeformation verbessert eine geringfügige Nukleierung mit TBPMN die Kristal-
lisationsneigung signifikant. Aus dem Vergleich unterschiedlicher Step-Shear-Profile
wird deutlich, dass die Scherratenvorgabe einen stärken Einfluss auf eine Reduk-
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tion der Induktionszeiten hat, als eine Variation der Scherdauer. Im Kristallisa-
tionsverlauf treten mit zunehmendem TBPMN-Gehalt weitere Effekte hervor, die
bei Konzentrationen von c ≤ 0,5 wt% und geringer Scherinduktion zu mehrstufi-
gen Erstarrungsprozessen mit unterschiedlichen Steigungen im |G∗|-Verlauf führen.
Hierbei erfolgt im Anschluss an die Induktionsphase eine Abnahme der Kristal-
lisationskinetik. Diese kann in Übereinstimmung mit früheren Analysen auf eine
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resultieren geringe Segmentorientierungen, die teilweise relaxieren. Demnach sind
lange Scherzeiten notwendig, um eine resultierende Orientierung zu generieren.
Im Rahmen der kristallographischen Verzweigungsbildung von iPP führt eine
starke Texturbildung zu einem niedrigen Verhältnis von Daughter- zu Parent-
Lamellen. Dieses Verhältnis ist lediglich deformationsbestimmt und weist keine
Nukleierungsmittelabhängigkeit auf. Steigende Initialkeimzahlen auf Grund hoher
Scherraten ermöglichen eine dominierende Kristallisation der primären Parent-
Lamellen, während wenige Ursprungskeime und hohe Keimbildungsraten über ein
langes Scherintervall das Aufwachsen von sekundären Daughter-Lamellen begüns-
tigen.
Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass TBPMN ein sehr effektives Nukleie-
rungsmittel für die Kristallisation von isotaktischem Polypropylen ist. Selbst gerin-
ge Anteile beschleunigen die Kinetik derart, dass bei minimalen Scherparametern
und Unterkühlungen eine Kristallisation in Schmelzbereichsnähe stattfindet. Es
konnte weiterhin die TBPMN-Ausscheidungsdynamik sowohl rheologisch als auch
thermodynamisch charakterisiert werden, so dass im Anschluss die Erarbeitung ei-
ner Strukturhypothese zum Einfluss der scherinduzierten Kristallisation möglich
war. Eine Ausweitung der Untersuchungen auf höhere Scherraten im konstanten
und temporären Scherprofil ist notwendig, um die Wechselwirkungen von TBPMN
und iPP im Bereich der Segmentstreckung beschreiben zu können. Dabei ist die
weitere Abnahme der Induktionszeiten und der Übergang von exponentiellem Ver-
halten zu einem Potenzcharakter mit zunehmender Scherrate von besonderer Be-
deutung. Es stellt sich die Frage, ob die TBPMN-Unabhängigkeit im CS-Profil auch
bei höheren Scherraten erhalten bleibt. Von allgemeinem Interesse sind die Sol-Gel-
Entwicklung und die Nukleierungswirkung sehr geringer TBPMN-Konzentrationen,
um das Anwendungsspektrum im homogenen Lösungsintervall zu vervollständigen.
Zum weiterführenden Verständnis der Strukturentwicklung als Konsequenz der
scherinduzierten Kristallisation, ist neben einer Beschreibung der Polymermorpho-
logie auch eine Charakterisierung des Fibrillen-Netzwerkes und dessen Orientierung
im Strömungsfeld essentiell. Auf Grund ähnlicher kristallographischer Parameter
wären röntgenographische Untersuchungen mit einer hohen Winkelauflösung und
Strahlintensität ein Ansatz.
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EA Aktivierungsenergie 3.2.1
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G Relaxationsmodul 3.2.1
G′ Elastizitätsmodul 3.1
G′′ Speichermodul 3.2.1
G∗ Komplexer Modul 3.2.1
G0N Plateaumodul 3.2.3
G0 Schermodul 3.2.1
i Laufvariable 3.2.1
l Länge 4.4
m Masseanteil 1.2
ma Amorpher Masseanteil 1.2
mc Kristalliner Masseanteil 1.2
Me Molekulargewicht zw. Verschlaufungspunkten 4.2.1
Mn Zahlenmittel des Molekulargewichtes 1.5
Mw Gewichtsmittel des Molekulargewichtes 1.5
n Exponent 3.2.2
r Radius 4.4
R Universelle Gaskonstante 3.2.1
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c Konzentration 2.4.4
EA Aktivierungsenergie 3.2.1
gi Partieller Schubmodul 3.2.1
G Relaxationsmodul 3.2.1
G′ Elastizitätsmodul 3.1
G′′ Speichermodul 3.2.1
G∗ Komplexer Modul 3.2.1
G0N Plateaumodul 3.2.3
G0 Schermodul 3.2.1
i Laufvariable 3.2.1
l Länge 4.4
m Masseanteil 1.2
ma Amorpher Masseanteil 1.2
mc Kristalliner Masseanteil 1.2
Me Molekulargewicht zw. Verschlaufungspunkten 4.2.1
Mn Zahlenmittel des Molekulargewichtes 1.5
Mw Gewichtsmittel des Molekulargewichtes 1.5
n Exponent 3.2.2
r Radius 4.4
R Universelle Gaskonstante 3.2.1
S Gelsteifigkeit 3.2.2
t Zeit 3.2.1
tCS Induktionszeit bei konstanter Scherung 4.2
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tOSO Induktionszeit bei kurzzeitiger Scherung 4.2
T Temperatur 2.4.2
TA Absolute Temperatur 3.2.1
Tc Kristallisationstemperatur 1.4
Tg Glasübergangstemperatur 3.2.1
Tm Schmelztemperatur 1.4
TAus Ausscheidungstemperatur von TBPMN 2.4.1
TLsg Lösungstemperatur von TBPMN 3.4
v Volumenanteil 1.2
va Amorpher Volumenanteil 1.2
vc Kristalliner Volumenanteil 1.2
V Volumen 4.4
∆Hc Kristallisationsenthalpie 2.4.1
∆Hm Schmelzenthalpie 2.4.1
∆Hm,e Extrapolierte Schmelzenthalpie 2.4.1
∆T Temperaturdifferenz 2.4.4
α Kristallmodifikation von Polypropylen 1.1
αE Gitterwinkel 1.3
β Kristallmodifikation von Polypropylen 1.1
βE Gitterwinkel 1.3
χ Kristallinität 1.2
δ Phasendifferenz 3.2.1
δγi Einzeldeformation 3.2.1
γ˙ Scherrate 4.2
η Dynamische Viskosität 4.3
γ Scherdeformation 3.2.1
γE Gitterwinkel 1.3
λ Relaxationszeit 3.2.1
λc Charakteristische Relaxationszeit 4.2.1
λd Reptationszeit 4.2.1
λl Längste Relaxationszeit 4.2.1
λR Rouse-Relaxationszeit 4.2.1
ω Kreisfrequenz 3.1
pi Kreiszahl 3.2.1
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ρ Dichte 1.5
τ Mechanische Spannung 3.2.1
θ Beugungswinkel 1.3
~a Gittervektor 1.3
~b Gittervektor 1.3
~c Gittervektor 1.3
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ρ Dichte 1.5
τ Mechanische Spannung 3.2.1
θ Beugungswinkel 1.3
~a Gittervektor 1.3
~b Gittervektor 1.3
~c Gittervektor 1.3
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ρ Dichte 1.5
τ Mechanische Spannung 3.2.1
θ Beugungswinkel 1.3
~a Gittervektor 1.3
~b Gittervektor 1.3
~c Gittervektor 1.3
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Abkürzung Bedeutung Referenz
CS Scherung bei konstanter Scherrate (Continuous-Shear) 4.2
cy Zylinder 4.4
D Daughter-Lamellen 5.4.1
D/P Verhältnis von Daughter- zu Parent-Lamellen 5.4.1
DMDBS 1,3:2,4-bis(3,4-dimethylbenzyliden)sorbitol 1.4
DSC Dynamische Differenzkalorimetrie 1.5
DTG Differentielle Thermogravimetrie 2.4.2
E Elementarzelle 1.3
ES Early-Shear 4.3
FWHM Halbwertsbreite 5.1
FTIR Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskopie 1.4
iPP Isotaktisches Polypropylen 1.1
IR Infrarot-Spektroskopie 1.5
N2 Stickstoffatmosphäre 2.4.2
NA Nukleierungsmittel 2.2
NE Nukleierungseffizienz 2.2
NMR Kernspinresonanz-Spektroskopie 1.4
OSO Kurzzeitige Scherung (Oscillation-Shear-Oscillation) 4.2
O2 Sauerstoffatmosphäre 2.4.2
P Parent-Lamellen 5.4.1
PPO Polyphenylenoxid 1.4
PS Polystyrol 3.1
Ref Referenzwert 3.5
SAXS Kleinwinkel-Röntgenbeugung 1.4
SN Selbstinduzierte Keimbildung 2.2
TBPMN 1,2,3-trideoxy-4,6:5,7-bis-O-[(4-propylphenyl)- 1.1
methylene]-nonitol
TEM Transmissionselektronenmikroskopie 1.4
TG Thermogravimetrie 2.4.2
TH Temperaturhysterese 3.3
TTS Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip 3.2.1
120
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis
Abkürzung Bedeutung Referenz
CS Scherung bei konstanter Scherrate (Continuous-Shear) 4.2
cy Zylinder 4.4
D Daughter-Lamellen 5.4.1
D/P Verhältnis von Daughter- zu Parent-Lamellen 5.4.1
DMDBS 1,3:2,4-bis(3,4-dimethylbenzyliden)sorbitol 1.4
DSC Dynamische Differenzkalorimetrie 1.5
DTG Differentielle Thermogravimetrie 2.4.2
E Elementarzelle 1.3
ES Early-Shear 4.3
FWHM Halbwertsbreite 5.1
FTIR Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskopie 1.4
iPP Isotaktisches Polypropylen 1.1
IR Infrarot-Spektroskopie 1.5
N2 Stickstoffatmosphäre 2.4.2
NA Nukleierungsmittel 2.2
NE Nukleierungseffizienz 2.2
NMR Kernspinresonanz-Spektroskopie 1.4
OSO Kurzzeitige Scherung (Oscillation-Shear-Oscillation) 4.2
O2 Sauerstoffatmosphäre 2.4.2
P Parent-Lamellen 5.4.1
PPO Polyphenylenoxid 1.4
PS Polystyrol 3.1
Ref Referenzwert 3.5
SAXS Kleinwinkel-Röntgenbeugung 1.4
SN Selbstinduzierte Keimbildung 2.2
TBPMN 1,2,3-trideoxy-4,6:5,7-bis-O-[(4-propylphenyl)- 1.1
methylene]-nonitol
TEM Transmissionselektronenmikroskopie 1.4
TG Thermogravimetrie 2.4.2
TH Temperaturhysterese 3.3
TTS Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip 3.2.1
120
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis
Abkürzung Bedeutung Referenz
CS Scherung bei konstanter Scherrate (Continuous-Shear) 4.2
cy Zylinder 4.4
D Daughter-Lamellen 5.4.1
D/P Verhältnis von Daughter- zu Parent-Lamellen 5.4.1
DMDBS 1,3:2,4-bis(3,4-dimethylbenzyliden)sorbitol 1.4
DSC Dynamische Differenzkalorimetrie 1.5
DTG Differentielle Thermogravimetrie 2.4.2
E Elementarzelle 1.3
ES Early-Shear 4.3
FWHM Halbwertsbreite 5.1
FTIR Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskopie 1.4
iPP Isotaktisches Polypropylen 1.1
IR Infrarot-Spektroskopie 1.5
N2 Stickstoffatmosphäre 2.4.2
NA Nukleierungsmittel 2.2
NE Nukleierungseffizienz 2.2
NMR Kernspinresonanz-Spektroskopie 1.4
OSO Kurzzeitige Scherung (Oscillation-Shear-Oscillation) 4.2
O2 Sauerstoffatmosphäre 2.4.2
P Parent-Lamellen 5.4.1
PPO Polyphenylenoxid 1.4
PS Polystyrol 3.1
Ref Referenzwert 3.5
SAXS Kleinwinkel-Röntgenbeugung 1.4
SN Selbstinduzierte Keimbildung 2.2
TBPMN 1,2,3-trideoxy-4,6:5,7-bis-O-[(4-propylphenyl)- 1.1
methylene]-nonitol
TEM Transmissionselektronenmikroskopie 1.4
TG Thermogravimetrie 2.4.2
TH Temperaturhysterese 3.3
TTS Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip 3.2.1
120
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis
Abkürzung Bedeutung Referenz
CS Scherung bei konstanter Scherrate (Continuous-Shear) 4.2
cy Zylinder 4.4
D Daughter-Lamellen 5.4.1
D/P Verhältnis von Daughter- zu Parent-Lamellen 5.4.1
DMDBS 1,3:2,4-bis(3,4-dimethylbenzyliden)sorbitol 1.4
DSC Dynamische Differenzkalorimetrie 1.5
DTG Differentielle Thermogravimetrie 2.4.2
E Elementarzelle 1.3
ES Early-Shear 4.3
FWHM Halbwertsbreite 5.1
FTIR Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskopie 1.4
iPP Isotaktisches Polypropylen 1.1
IR Infrarot-Spektroskopie 1.5
N2 Stickstoffatmosphäre 2.4.2
NA Nukleierungsmittel 2.2
NE Nukleierungseffizienz 2.2
NMR Kernspinresonanz-Spektroskopie 1.4
OSO Kurzzeitige Scherung (Oscillation-Shear-Oscillation) 4.2
O2 Sauerstoffatmosphäre 2.4.2
P Parent-Lamellen 5.4.1
PPO Polyphenylenoxid 1.4
PS Polystyrol 3.1
Ref Referenzwert 3.5
SAXS Kleinwinkel-Röntgenbeugung 1.4
SN Selbstinduzierte Keimbildung 2.2
TBPMN 1,2,3-trideoxy-4,6:5,7-bis-O-[(4-propylphenyl)- 1.1
methylene]-nonitol
TEM Transmissionselektronenmikroskopie 1.4
TG Thermogravimetrie 2.4.2
TH Temperaturhysterese 3.3
TTS Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip 3.2.1
120
WAXD Weitwinkel-Röntgenbeugung 1.5
We Weissenberg-Zahl 4.2.1
WLF Williams-Landel-Ferry 3.2.1
wt% Gewichtsprozent 1.4
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WAXD Weitwinkel-Röntgenbeugung 1.5
We Weissenberg-Zahl 4.2.1
WLF Williams-Landel-Ferry 3.2.1
wt% Gewichtsprozent 1.4
121
WAXD Weitwinkel-Röntgenbeugung 1.5
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WLF Williams-Landel-Ferry 3.2.1
wt% Gewichtsprozent 1.4
121
WAXD Weitwinkel-Röntgenbeugung 1.5
We Weissenberg-Zahl 4.2.1
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wt% Gewichtsprozent 1.4
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